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第 1 章 緒 論  
 
1．1 本論文の背景  
 
1.1.1 地球温暖化と車両軽量化の必要性  
 
 近年，環境保全に向けた取り組みが地球規模で精力的に進められており，その
中でも温暖化抑止に向けた対策が急がれている。現在，大気温は太古の昔に比べ
て既に約 0.8℃上昇しており，海面水位は 1900 年に比べて約 19cm も上昇する等，
環境破壊が深刻化しつつある 1-1)。このような温暖化の主因として，CO2 を主体
とした温暖化ガスの増加が挙げられており， CO2 の排出量を 2050 年までに 2000
年比で半減することが望まれている 1-2)。この為には，地球上の CO2 排出の大半
を占める 4 大部門 1-3)，すなわち家庭（16%），業務（21%），運輸（18%）ならび
に産業（33%）において等しく排出抑制に向けた対策がなされるべきである。  
4 大部門の一つである運輸部門のほとんどは輸送車両によるものであり，地球
上の全排出量に占める割合も約 15%と大きい 1-3)。乗用車の CO2 排出比率の内訳
は 86%の大半が車両走行時の排気ガスによるものである 1-4)ことから，この抑制
が自動車分野における最重要課題の一つとされている。そこで，日欧米における
主要な自動車メーカのいずれとも排気ガス抑制の方策をほぼ同様に打ち出してい
る 1-5)。この中で CO2 排出量を最も削減でき得る方策として車両の軽量化が挙げ
られ，これを達成する為に構成部材の材料置換が有効とされる。鋼材と同等の比
強度を持ちつつ，実用材料の中で最も高い比剛性を有する CFRP（熱可塑性），マ
グネシウム，樹脂およびアルミニウムの 4 素材が良好なリサイクル性も兼備する
ことから最も軽量化効果の高い材料として位置付けられており 1-4)，世界中の産
学官において研究開発が進められている。  
自動車の起源は，18 世紀にフランスの軍事技術者 Nicolas-Joseph Cugnot が蒸
気三輪自動車を発明したことに端を発しており，現代と同様な内燃機関を持つ大
衆向け自動車の大量生産は 1908 年，米国の Ford Motor Company による Ford 
Model T から始まった 1-6)。この頃から 1950 年代に至るまでの自動車の構成材料
は，ほとんどが鉄鋼材料であった。次いで 1960 年代の高度成長期に入り，欧米
に続いて国内においてもモータリゼーションが本格化し，乗用車台数の急増によ
り一般大衆に広く普及し始めると，自動車に要求される機能は単なる移送手段の
みならず走行性能の更なる向上に主眼が置かれるようになった 1-7)。この為 1970
年代頃からは，その性能向上を達成する手段として一般乗用車のパワートレイン
系部品を中心に軽量化の為にアルミニウム材料が積極的に使用され始めた。車 1
台当たりのアルミニウム部材の重量割合は 1973 年当時の 2.8%から 2010 年の
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6.0%へと現在までに堅調な増加を示しており， 2.9%から 8.0%へと推移した樹脂
と共に現代の自動車軽量化に必要不可欠な置換材料であると言えよう 1-4)， 1-8)。  
また，自動車 1 台当たりのアルミニウムの使用量は統計開始の 1980 年におい
て約 43kg であったのに対して，最近の 2013 年においては約 160kg と約 4 倍に
増加している 1-9)。中でもダイカストを含む鋳造品の生産量は，いずれの年にお
いても展伸材（形材，板材および鍛造品）と比較して約 4 倍であり，遥かに多い。
Fig.1-1 には例として 2013 年における自動車向けアルミニウム素材による製法別
の使用割合を示す 1-9)。展伸材と鋳造材分野に大別した場合，前者には板材，押
出材および鍛造品の 3 品目が含まれ，その合計割合は 19.2%と比較的小さいのに
対して，後者にはダイカストと鋳造品の 2 品目が含まれ，その合計割合が全体の
80.8%と大半を占める。ダイカストは単独でも 55.1%と突出して大きな割合を占
めていることから，車両軽量化に対する最も重要な役割を担っていることに注目
すべきである。  
Fig.1-2 には大手自動車メーカによる現在から未来に向けた自動車の材料構成
比率の予測を示す 1-8)。近未来において現状のベース車から 12%更には 25%への
車両軽量化を達成する為の材料構成の予測において，アルミニウムが占めるべき
割合として現状の 6%から 34%が示されており，全構成材料の中でも最も高い伸
びが期待されている。このようにアルミニウム素材利用の著しい進展が自動車分
野において必要とされる中で，ダイカストの果たすべき役割は将来に向けて更に
その重要度を増すであろう。  
Fig.1-3 には国内におけるダイカストの生産量と日欧米における合金および製
法開発の経緯を示す 1-10)～ 1-16)。1960 年頃のモータリゼーションを起点として，
自動車へのアルミニウム部材の使用は本格化し，これに伴いダイカスト用のアル
ミニウム合金の生産もほぼ上昇の一途を辿り現在に至っていることが分かる。そ
の規模は 2012 年において国内で年間 100 万トンに拡大しており，その内の約 87%
が自動車用として生産されている 1-15)。以上のようなダイカスト生産量の著しい
増加を達成する為には，これまでにダイカスト分野における新たな鋳造技術の開
発および改良とこれに適した合金の研究等に基づく実製造技術の進展が絶え間な
く行われてきた。  
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Fig.1-1 The use ratio according to production method in automotive Al material in 
20131-9). 
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Fig.1-2  Case studies of material construction and  weight in  
lightweighted vehicle1-8). 
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Fig.1-3 The variation of aluminum die-casting production in Japan and 
development progress of alloy and process in Japan, Europe and 
America1-10)~1-16).  
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1.1.2 近年のアルミニウムダイカスト技術の歴史  
 
先ず国内でダイカスト生産が本格化した 1960 年頃に，Al-7.5~12.0%Si-1.5~ 
4.0%Cu-0.8%Fe-0.2%Mg (-Zn)系の ADC10(Z)および ADC12(Z)の 2 種類がダイカ
スト専用合金として登場し 1-11)，現在に至るまで主流となってきた 1-13)。当時，
それらの合金による量産はコールドチャンバ方式あるいはホットチャンバ方式の
普通ダイカスト法が用いられ，自動車部品の製造においては比較的大物部品が多
いことから，これを得意とするコールドチャンバ方式が適用された。この方法は
射出スリーブ内に溶湯を大気中で充填し，直後に型内に射出して加圧凝固させる
ことにより目的とする形状の鋳物を効率よく生産できるプロセスであり，現在で
も最も一般的な製法として全世界で広く普及している 1-16)。しかしながら，本法
はそのような溶湯充填と型内への射出時において大気を巻き込み易く，これらが
凝固後も鋳物内部に分散しつつ残留した状態（以下，ガス巻き込み巣と称す）と
なる。このようにコールドチャンバ方式の普通ダイカスト法による鋳物部品はガ
ス巻き込み巣が内在することから，保証でき得る内部品質ならびに材料特性は展
伸材や鍛造材と比較しても格段に低くならざるを得ず，結果としてその用途は高
い品質および特性が厳しく要求されない部位である駆動系の各種ケース類やエン
ジンブロック等にその当時は限定されていた 1-16)。  
以上のような普通ダイカスト法の弱点を克服すべく 1970 年中盤から 1990 年代
序盤においては PF，スクイズ，層流充填法，半溶融ならびに半凝固法（以下，
特殊ダイカスト法と称す）が日欧米において開発され実用に供せられた 1-12)。こ
れらの場合，使用される合金は強度ならびに延性の向上が可能な重力鋳造用の高
純度合金（A356，AC4CH）が転用された 1-16)。いずれの製法とも普通ダイカス
ト法に比べて鋳物中のガス巻き込み巣が著しく低減されるという製法上の特徴に
起因して T6 熱処理（高温溶体化処理後に，人工時効処理）も可能となり，部品
の強度と延性が従来の普通ダイカスト法よりも向上した。これにより高品質ある
いは気密性が必要とされるロードホイール，コンロッドおよび油圧ポンプ類が製
造されるようになった。また，当時の普通ダイカスト法では品質保証が困難で製
造が不可能とされた重要保安部品群であるサスペンションの各種アーム，マスタ
ーシリンダ等の量産が初めて可能となった。  
特殊ダイカスト法の他にも，従来の普通ダイカスト法の鋳物品質をより向上さ
せる改良技術がいくつか登場した。1982 年に国内で開発された GF 法は，従来の
普通ダイカスト法の金型に対して，後付け可能な型内減圧用の特殊な弁（GF 弁）
を設置することを特徴としていた。これにより普通ダイカスト法で 101kPa（大
気圧）であった型内が 20～50kPa の減圧状態となり，存在する空気が希薄化する
為鋳物のガス巻き込み巣が減少して品質が向上し，前述の特殊ダイカスト法と同
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様に，より高品質なサスペンション部品の製造が可能となった 1-12)。  
Fig.1-4 に 2012 年における自動車各部の重量比率を示す 1-17)。従来からの普通
ダイカスト法による部品が使用されていた箇所はエンジン部位のみであり，その
重量構成割合は自動車全体のわずか 14%にとどまっていた。これに加えて新たに
開発された特殊ダイカスト法と GF 法によるダイカスト部品の適用範囲の拡大は，
エンジン部位に加えてサスペンション部位にまで及ぶこととなり，これらの二つ
の部位を合計した重量割合は全体の 25%（11%+14%）まで増加した。しかしなが
ら，ダイカスト部品の適用可能な部位は車両重量全体の 1/4 程度であり，1990 年
代序盤においても車両軽量化に対するダイカスト法の貢献度は未だ低かった。こ
の為，Fig.1-4 に示した他の部位，すなわち 18%を占めるシャーシのみならず，
車両重量の約半分を占めるボディ部位へ適用出来得るダイカスト部品の延性なら
びに品質の向上が 1990 年代からより強く望まれるようになった。  
その要望に応え更なる軽量化を推し進めるべく，展伸材に匹敵する品質および
健全性を目指したダイカスト製法の更なる改良研究と開発が 1990 年代中盤に欧
州を中心に精力的に行われた。この結果，製法として高真空ダイカスト法が新た
に開発された 1-12)。これは，金型キャビティ内の気圧を 10kPa 以下に減圧して鋳
造する技術の総称である（鋳造工学の分野では 10kPa 以下の圧力で行われるダイ
カストを「高真空ダイカスト」と称する）。Fig.1-3 に示したように，従来の GF
法では型内の圧力が 20～50kPa 程度であったのに対して，10kPa 以下の圧力へ
と更に減圧することにより，鋳造部品のガス巻き込み巣を展伸材に近いレベルま
で低減することを可能とした。本法は真空タンクに直結された金型上の排気弁を
溶湯射出時に作動させることにより，金型キャビティ内の大気を吸引して希薄化
させると同時に，金型および射出部に各種シールを施し気密性を高めることで溶
湯充填中の低ガス圧力（真空度）を維持することを特徴とする。  
また高真空ダイカスト法の開発と並行して，これに適した合金の研究も欧州を
中心に精力的に行われ，専用合金として Al-9.5~11.5%Si-0.1~0.5%Mg-0.5~0.8% 
Mn 系の Silafont36（後の A365）が開発された 1-13)。本系合金は既存の重力鋳造
用合金の中でも最も高延性な A356（Al-7%Si-0.3%Mg）合金を参考として，ダイ
カスト製法に適した組成改良が施されていた。すなわち，Si 含有量を 7%から 10%
に増加させることにより，融点を約 25℃低下させて湯流れ性を向上させる一方で，
高速で加圧充填される溶湯の金型への焼き付きを Mn の微量添加により防止した。
また，通常のダイカスト合金 ADC12 の 1/4 以下である 0.20%以下に Fe 含有量を
抑えることで，鉄系針状化合物相の晶出を防止して著しい延性の向上を図った。
具体的には，従来の ADC12 ダイカスト鋳物の破断伸びが約 1.5%であるのに対し
て，T5 処理材で約 7%以上へと大幅に改善された。加えて，A356 合金と同様に
0.3％程度の Mg を含有させ，これに熱処理を付与することで，析出強化による材
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料強度の向上も可能としていた。このように専用合金として新たに産み出された
A365 合金は，種々の元素の適正な配合の結果，ボディおよびシャーシ部品への
適用をも可能とする高い材料特性を具備することに初めて成功した。  
以上のように高真空ダイカスト法と A365 合金との組み合わせにより製造され
たボディおよびシャーシ用の「高延性ダイカスト部品」は，1994 年に量販された
AUDI A8 の車体骨格（ボディ）を構成するセンターピラーや継手部品などの重要
保安部品に初採用されて以降，現在に至るまで高級車を中心として採用が拡大し
ている。  
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Fig.1-4 The weight ratio by component  parts in the car in 20121-17). 
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1.1.3 高延性ダイカスト鋳物部品の課題  
 
以上のように新たに登場した高延性ダイカスト部品は，今後の車両軽量化のニ
ーズに対応すべく適用拡大が望まれている。しかしながら，その拡大の支障とな
る技術的課題が品質およびコスト面に未だ残存している。Fig.1-5 には高延性部
品を高真空ダイカスト法にて製造した場合の品質，コストならびに技術的課題を
示す。具体的には，現在量産されている高延性部品，とくに T5 処理した部品の
機械的性質が部品 1 個の中の各部位において，さらにロット間の個々の部品にお
いても変動するという問題が残存している。これにより良品率が低下して製造コ
ストが上昇するという問題も多く発生している。  
一般に工業分野における最終製品および部品の品質ならびに特性は，それを製
造する各工程の技術的な完成度に大きく影響される。この完成度を工程内の要素
技術毎に評価した結果を Fig.1-5 の右側に示す 1-18)～ 1-23)。前述した高延性ダイカ
スト部品の問題点は，これを製造する工程内の 4 つの技術課題に起因していると
判断される。この技術課題を以下に列記する。  
 
①  本系合金によりダイカストした鋳物においてどのような凝固組織が最良で
あるか，またそれを具現化する為の最適な鋳造条件が不明である。  
②  上記①で得られた凝固組織の鋳物に対して更に T5処理を施した場合の析出
状態もほとんど研究されていない為，どのような状態が最良であるか，ま
たその強化機構も不明である。  
③  主溶質元素である Mg の含有量を変化させた場合の時効硬化挙動および機
械的性質への影響が系統立てて理解されていないので，鋳物の特性や品質
を制御する手法が未だ定まっていない。  
④  高延性ダイカスト部品は上記①～③のような工程内の課題を持つ為，軽量
化が最も期待される大物実部品の特性および品質の安定性が，市場ニーズ
を満足するレベルに未だ到達していない。  
 
上記①～④の技術課題を解決することにより，安定した特性をもつ高延性ダイ
カスト部品の量産が初めて可能となり，車両軽量化に向けた更なる適用拡大が達
成できると言える。  
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Fig.1-5  The elemental technologies to constitute high ductility die -casting parts 
and the present problems to mass-produce by high vacuum die-casting 
process1-18)~1-23). 
 ×  : big problem, △  : little problem, ○  : no problem 
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1．2 本論文の目的  
 
本研究では，Al-10%Si-Mg 系合金を用いて高真空ダイカスト法により製造した
高延性ダイカスト部品の T5 処理後の機械的性質を従来よりも更に高品質かつ安
定に量産することを目指す。そして，本系合金を種々の条件でダイカストした場
合の凝固組織と形成機構を明らかにすると共に，これらが T5 処理した鋳物の析
出組織ならびに機械的性質に及ぼす影響を解明することを本研究の目的としてい
る。本製法によるダイカスト鋳物の最適な鋳造条件と凝固組織状態（第 2 章）お
よびそれを T5 処理した場合の析出組織（第 3 章）を明らかにする。得られた鋳
物の Mg 量を変化させた場合の時効硬化挙動と機械的性質への影響を明らかにす
る（第 4 章）。以上のことにより，A365 合金をダイカスト鋳造した場合の鋳造組
織，析出組織および Mg 量を変化させた場合の機械的性質とそれら組織の相関を
系統立てて初めて理解することができるようになる。それにより，実部品の最大
の課題である各部の品質の変動を抑制する具体的な方策を立案できることとなる。
そこで，本研究結果の工業レベルでの効果を確認する為，得られた知見を基に鋳
造条件を選定し，本系合金の最良な組織状態を達成するとともに，各部位におい
て機械的性質を測定する。このことにより，これまで課題とされていた各部の機
械的性質の変動が抑制できているか否かを実地検証する（第 5 章）。  
 
1．3 本論文の構成  
 
本論文は 6 章より構成されている。各章の概略を以下に述べる。  
第 1 章「緒論」では，本研究の背景を述べ，本研究の意義と目的を記している。  
第 2 章「Al-10%Si-Mg 系合金の凝固組織形成と時効硬化への影響」では，本
系合金をダイカスト鋳造した際の凝固組織形成メカニズムを明らかにし，最適な
凝固組織状態と鋳造条件を検討した。また，鋳造時の凝固組織が T5 処理時の時
効硬化に及ぼす影響について検討した。ダイカスト材の断面組織構造は，5 層組
織となっており，注湯温度の低下あるいはゲート速度の低下に伴い，初期凝固相
の成長が速くなり，偏析帯の生成が顕著になること，T5 処理を施した場合には，
共晶相ではなく初晶α -Al 相の硬さのみが増加することを明らかにした。ダイカ
スト材においては，5 層組織の形成は不可避であるものの，本研究で明らかにし
た凝固組織形成メカニズムに基づき，任意の鋳造条件を選択することにより，最
良と思われる 5 層組織構造（各層の幅および境界の明瞭さ）を個々の部品および
部品全体に再現性良く生成できることを明らかにした。  
第 3 章「Al-10%Si-Mg 系合金の析出組織形成と時効硬化挙動」では，ダイカ
ストおよび金型重力鋳造した本系合金鋳物において，鋳造から熱処理までの一連
13 
 
の製造工程における時効硬化挙動について比較検討した。T5 処理時に生じる析出
物は粗大な棒状，微細な針状および粒状の 3 種類であり，α -Al セルの中心部と
比較すると，共晶近傍ではそれらが微細化し，かつ数密度が低下することを明ら
かにした。また，ダイカストおよび金型重力鋳造材共に，析出組織は鋳放し時で
はなく，その後の T5 処理時に生じることを明らかにした。以上のように，本系
合金を用いてダイカストした鋳物を T5 処理した場合の析出過程および分布を初
めて明らかにした。これにより，本系合金の熱処理条件と目指すべき析出組織の
指針を明らかにすることが可能となった。  
第 4 章「ダイカスト鋳造した Al-10%Si-Mg 系合金板状鋳物の組織ならびに機
械的性質と微量添加元素の影響」では，本系合金を用いてダイカスト鋳造した板
状の実部品鋳物において，鋳放しならびに T5 処理した場合の組織，機械的性質
およびそれらに及ぼす微量添加元素である Mg および Mn の影響を検討した。Mg
含有量が 0.05 から 0.3％まで増加した場合は微量の塊状 Mg2Si 相が，Mn を添加
した場合は鉄系化合物相であるα -Fe（Al15(FeMn)3Si2）相が，それぞれ新たに晶
出することを明らかにした。また，Mg 含有量の増加と共に，引張強さおよび 0.2%
耐力は増加する一方，伸びおよび衝撃値は低下することを明らかにした。以上の
ことより，ボディ部品の要求を満足するためには，Mg 含有量は 0.3%が適当であ
り，さらに延性や靱性を向上させる為には，Mn の添加量を下限にする必要があ
ることを見出した。亜時効処理した実鋳物の機械的性質は高延性ダイカスト実鋳
物として十分な特性を発揮することを確認した。  
第 5 章「ダイカスト鋳造した Al-10%Si-Mg 系合金による大物実部品の品質検
証」では，量産品に近い大物実部品の試作において，本研究で得られた知見およ
び技術を適用し，作製した鋳物の組織ならびに機械的性質の調査を行い，高延性
ダイカスト部品の課題である機械的性質の変動が抑制できているか否かの確認を
行った。その結果，大型部品の全域にわたり，機械的性質の変動を抑制すること
が可能となり，高延性ダイカスト部品としては従来以上の特性が得られた。この
ことより，本研究で得られた凝固および析出組織ならびに機械的性質に関する知
見の有効性が検証できた。  
第 6 章「結論」では，本研究の結果をまとめ，研究内容を総括した。  
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第 2 章 Al-10%Si-Mg 系合金の凝固組織形成と時効硬化への影響  
 
2．1 緒言  
 
ダイカスト法は溶湯を高速かつ高圧下で金型キャビティ内に射出充填し，凝固
させる鋳造方法である 2-1)。金型重力鋳造法などとは異なり，溶湯は流動しなが
ら加圧凝固するという特徴を持つ為，凝固組織中に溶質偏析や加圧に伴う偏析が
生じる 2-2)， 2-3)。そのような凝固組織は，鋳造時の金型温度，溶湯の注湯温度，射
出時の鋳造圧力およびゲート速度（溶湯がキャビティ内へ流入する際の速度）と
いった条件により変動する。それゆえ，これらの鋳造条件はダイカストの品質に
影響を及ぼす重要因子であると言える。従来の普通ダイカスト法においては，こ
れらの最適条件は既知である。Fig.2-1 に ADC12 合金を普通ダイカスト法を用い
て鋳造した場合の最適鋳造条件の領域を模式的に示した。この図は金型温度が最
も一般的な量産条件である 473~523K の場合を示した。注湯温度が低温の場合は
早期に凝固が進行するため充填されなくなることから，一般的に合金の液相線温
度+40～60K が下限の温度とされる。したがって，ADC12 合金の液相線温度が約
850K であることから，注湯温度の下限は約 910K が用いられる。また，高温で
は金型や射出スリーブにおいて，焼き付きや溶損が発生しやすくなり，寿命が低
下することから，約 950K が上限温度となる。鋳造圧力においては，約 35MPa
以下の場合には射出の際に，スリーブとチップとの間の摺動抵抗に負け，正常な
射出がなされなくなることから，溶湯が型内に十分に充填されなくなる。また約
80MPa 以上の場合には，残存液相が押し出されることによりゲート前などで偏析
が生じるようになる。ゲート速度においては，低速の場合には，型内への溶湯の
充填時間が長くなり，凝固が進行するため不廻りが生じる。一方高速の場合は射
出時に大気を巻き込み易くなり，鋳物内部の巻き込み巣が多大となるため，最適
条件として約 15～50m/s が用いられる。  
しかしながら，高延性ダイカスト部品を製造する本系合金を用いた高真空ダイ
カスト鋳造時の凝固組織の形成機構に関する研究は少ない 2-4) 。それゆえ，鋳物
の品質がより高くかつ安定する為の最適な凝固組織状態が不明であり，それを達
成する為の最適な鋳造条件も不明である。更に本系合金を用いたダイカスト部品
で最も多用されている T5 処理を施した場合において，その凝固組織がどのよう
に時効硬化に影響を及ぼすかについては，いまだ詳細な研究が行われていない。  
本章では，Fig.2-1 に示した普通ダイカスト法における最適条件を適用して，
種々の鋳造条件にて高真空ダイカストした Al-10%Si-0.3%Mg 系合金の凝固組織
を調査し，本系合金における凝固組織形成メカニズムを明らかにした。それによ
り，本製法によるダイカスト鋳物の最適な凝固組織状態と鋳造条件を検討した。
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併せて，凝固組織がその後の T5 処理時の時効硬化に及ぼす影響について調査し
た。  
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Fig. 2-1   The optimum region of the casting condition in the ordinary die-casting 
process. 
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2．2 実験方法  
 
供試材として Al-10mass%Si-0.3mass%Mg-0.015mass%Sr を目標組成とし，
純 Al（99.7%以上），Al-20mass%Si，純 Mg（99.93%以上）インゴットおよび
Al-10mass%Sr のロッドから所定量を評量し，総量約 200kg を電気抵抗炉内の黒
鉛るつぼにて溶解した。溶解後，非ナトリウム系のフラックスを用いて脱酸処理
を行い，続いて炭化ケイ素製のランスパイプにより溶湯内に 2～3dm3/min の Ar
ガスを吹き込む脱ガス処理を実施した。  
ダイカストは型締め力 3300kN のコールドチャンバダイカストマシンを用い
て行い，Fig.2-2 に示す鋳込み重量約 1.0kg の板状鋳物（以下，ダイカスト材と
称す）を鋳造した 2-5)。鋳造条件は注湯温度を約 918～928K，  958～968K およ
び 998～1008K の 3 水準，金型温度を約 473～503K，ゲート速度（溶湯がキャビ
ティに流入する際の速度）を約 3，15，23，30 および 45m/s の 5 水準ならびに
鋳造圧力を約 30~33，53～55 および 63~65MPa の 3 水準とした。金型にはシリ
コーンを含有した水溶性エマルジョンタイプの離型剤を水で希釈後鋳造毎に塗布
し，また射出時に約 3kPa の真空タンクを用いて金型のチルベント部分より吸引
してキャビティ内を減圧し，大気の巻き込みを低減した。金型内に溶湯射出後，
凝固が完了し鋳物の温度が約 473K まで降温した時点で離型し，約 273～283K の
氷水にて 10s 冷却を行った（以下，鋳造直後材と称す）。  
得られた鋳物の肉厚 3.5mm の部分より Fig.2-2 に示す I1～3，C2 および G1~3
の位置より切り出した長方形状の試料の長手方向に平行な断面において，組織観
察，共晶の面積率測定ならびに硬さ測定を行った。断面を耐水ペーパおよびダイ
ヤモンドペーストを用いたバフ研磨を実施し鏡面に仕上げ，村上腐食液 2-6)を用
いてエッチング後，光学顕微鏡による組織観察を行った。一部の断面においては
画像処理ソフトを用いて，共晶反応により晶出したα -Al 相および Si 相（以下，
共晶相と称す）の面積を測定し，その後，全観察領域における比率を求めた。硬
さ測定は Fig.2-3 に示すような圧子の形状の異なる 2 種類の装置を用いて行った。
一つは，圧下荷重 2.94N，圧下時間 10s の通常のマイクロビッカース硬度計によ
る硬さ測定であり，複数のα -Al および共晶相を含む領域の平均的な硬さの値を
得た。もう一つは，三角錐のベルコビッチ圧子を有する株式会社島津製作所製の
超微小硬度計 DUH-102S を用いた測定である。この硬度計は押し込み深さを直接
計測し，その深さから圧子の投影断面積を求めることによって，硬さを算出でき
る為，極めて低荷重で硬さ測定が可能になる。本研究では，圧下荷重 0.00098～
0.0098N，圧下時間 5s の条件で測定し，得られた数値をビッカース硬さに換算し
た。なお Fig.2-3 に示すように，超低荷重測定により圧子のサイズが十分小さく
なる為，α -Al と共晶相の硬さを区別して測定することが可能である。鋳放し材
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の硬さ測定は，鋳造直後材を室温に 172.8ks 放置し 243~253K の冷凍庫で保存し
た後行った。なお，我々の過去の検討結果 2-7)から，本系合金による鋳造直後材
は室温以下ではほとんど時効硬化しないことを確認している。一方，ピーク時効
材の硬さ測定は，鋳造直後材を室温に 172.8ks 放置し，473K のオイルバスにて
3.84ks のピーク時効 2-4)を施した後に行った。EPMA による線分析をビーム径約
1μm，加速電圧 15kV にて行った。  
一方，比較材として重力鋳造法による鋳物（以下，金型重力鋳造材と称す）を
作製した。この鋳物は下部に高さ 60mm，幅 100mm ならびに厚さ 3.5mm の試料
採取部と，その上部に押し湯部を有する。前述の Fig.2-2 のダイカスト材にでき
る限り近い速い冷却速度を得る為に，金型温度ならびに注湯温度とも通常の金型
重力鋳造に比べ低温とした。金型温度は約 300K とし，キャビティ面に窒化ホウ
素を塗型した金型に約 953K で注湯した。鋳物下部より小片を切出し，ダイカス
ト材と同様に断面の組織観察を行った。得られた鋳物を発光分光分析したところ，
本研究で調査した複数個のダイカスト材の化学組成範囲は Al-9.7~10.3mass%Si 
-0.29~0.35mass%Mg-0.09~0.10mass%Fe-0.0113~0.0140mass%Sr であり，金型
重力鋳造材の化学組成は，Al-11.0mass%Si-0.30mass%Mg-0.10mass%Fe-0.0128 
mass%Sr であった。  
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Fig. 2-2   Shape of die-castings and observation positions.  
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Fig. 2-3   The comparison of indentation size between micro-vickers 
hardness and ultra-micro hardness measurement. 
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2．3 実験結果および考察  
 
2.3.1 ダイカストした鋳物の凝固組織形成機構  
 
注湯温度を約 958～968K，金型温度を約 473～503K，鋳造圧力を約 53～55MPa
の範囲で制御し，ゲート速度を 45 および 3m/s で鋳造したダイカスト材の断面組
織を金型重力鋳造材と比較して Fig.2-4 に示す。試料採取位置は Fig.2-2 に示し
た C2 位置である。ダイカスト材の肉厚は金型重力鋳造材と比較して厚く，鋳肌
面はより平滑であることが示されている。ダイカスト材は，高圧下で凝固する為，
収縮が極めて少ない。一方，金型重力鋳造材はそのような高圧力の印加がない為、
凝固初期にエアギャップが鋳壁側に先ず生成し冷却速度が遅くなり，続いて液相
率の低下から完全固化後において固体収縮が更に発生する 2-8)。このことにより，
ダイカスト材と比較して肉厚が薄くなり，鋳肌の平滑性が低下したと考えられる。 
Fig.2-5 には，Fig.2-4 中の四角で示す位置，すなわち，鋳物の肉厚中心部，肉
厚断面における鋳肌に近い表層部，およびその中間の 3 つの位置において拡大観
察したミクロ組織を示す。いずれの場合も，  Al-Si 系の亜共晶組織，すなわち初
晶α -Al 相（白色部）およびその間隙に共晶相（暗灰色部）が晶出した組織構成
であるものの，初晶α -Al 相の晶出形態に大きな違いが認められる。金型重力鋳
造材の場合はデンドライト状に線成長し， 主軸やアームのほとんどが比較的長く
伸長している様子が分かる。一方，ダイカスト材にはデンドライト形状の晶出組
織は少なく，その大半はアームが未成長のセルラーデンドライト状ならびにセル
状の晶出形態である。  
これら両材の合金組成は Al-9.7~11.0%Si-0.29~0.35%Mg の間にあり，ほぼ同
組成である。また，できる限りダイカスト材に近い冷却速度となるよう金型重力
鋳造材を鋳造したことにより，肉厚中央部のデンドライトセルサイズはダイカス
ト材で約 8.2μm，金型重力鋳造材で約  11.6μm であり，両鋳造材とも極めて微
細であった。ところで，ダイカストは冷却速度が極めて早く，熱電対の応答が追
従せず冷却速度の直接測定が困難である。そこで，既知の近似式を用いて，測定
したデンドライトセルサイズの値を挿入し，冷却速度を算出した。すなわち，デ
ンドライトセルサイズ（λ）と冷却速度（CR）との間には，  
λ＝A・CRn （A は定数） ･･･(1) 
の関係が成立することが過去の研究にて報告されている 2-9)。そこで，本研究に
おいては，冷却速度が遅いことにより熱電対による測定が可能な金型および砂型
鋳造を別途行なった。その組織を Fig.2-6 の (a)および (b)に示す。測定された冷却
速度およびデンドライトセルサイズは，砂型鋳物では 0.15K/sec および 72.4μm，
金型鋳物では 5.91K/sec および 21.1μm であった。これらを (1)式に代入し定数お
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よび指数を求め，本系合金に適用可能な以下に示す近似式 (2)を算出した。  
λ＝38・CR-0.34 ･･･(2) 
この式に両鋳造材のデンドライトセルサイズ（約 8.2 ならびに 11.6μm）を代入
して両鋳造材の冷却速度を算出した。この場合のデンドライトセルサイズと冷却
速度の関係を Fig.2-7 に示す。算出された冷却速度は，ダイカスト材で 98K/s な
らびに金型重力鋳造材で 35K/s となった。両材とも金型鋳造材としては十分な急
冷凝固であり，これに伴う均質核生成も同様であると考えられる 2-10)。従って，
冷却速度以外に，初晶α -Al 相の晶出形態が大きく異なる要因を考える必要があ
る。  
コールドチャンバダイカスト法では保持炉内のアルミニウム溶湯をラドルで
汲み上げ，射出スリーブに注湯後，プランジャーチップの前進により金型のキャ
ビティに加圧充填される。この場合，ラドル表面は断熱材が塗型された上に十分
に温度上昇しているのに対して，射出スリーブならびにプランジャーチップの温
度は約 473～573K 程度で，ラドルに比べて低温であるので注湯直後からの接触
面での異質核生成が著しいと推測される。加えて，その後の射出から金型のキャ
ビティに充填されるまでに，溶湯がそれらの内面にも接触しながら流入すること
となる為，異質核生成数の更なる増加とともに，晶出したα -Al 相の分断も生じ
やすいと推察される。ダイカスト材の組織に線成長したデンドライトが極めて少
なく，微細なセルならびにセルラーデンドライト状のα -Al 相の晶出が多いこと
は以上のことに起因すると考えられる。  
Fig.2-8 にはダイカスト材の各部の断面組織を示す。観察位置は Fig.2-2 に示し
た I1～3，C2 および G1~3 の合計 7 か所である。鋳造条件は一般的なコールドチ
ャンバダイカストの値であり，注湯温度約 958～968K，金型温度約 473～503K，
ゲート速度約 23m/s ならびに鋳造圧力約 53～55MPa とした。いずれの位置にお
いても，断面組織は重力鋳造のそれとは明らかに異なり，マクロ的には 5 層から
なる層状組織となっていた。すなわち，約 0.5~1.0mm の幅をもつ領域が両側の
鋳肌面から先ず生成し，次いで共晶成分の多い暗灰色で約 0.2mm の薄い層が両
側に等しく形成後，肉厚中央部に約 1.5~2.0mm の幅をもつ初晶α -Al 相（白色部）
が比較的多く晶出した領域が 1 層凝固した合計 5 層の断面組織構造（以下，5 層
組織と称す）となっていた。5 層組織の境界の明瞭さは鋳物の位置において傾向
が異なり，ゲート側においては各層の境界があまり明瞭ではない一方，断面位置
がゲート側から遠ざかるほどより明瞭となった。湯流れ方向に対して垂直な採取
位置においては，顕著な差異は認められなかった。以上のことは，本研究で鋳造
した板状鋳物の縦断面においても同様であった。このようなダイカスト材の特徴
とも言える 5 層組織の形成機構を検討する為に，ダイカスト法における主な鋳造
条件を前述の Fig.2-1 を参考に変化させて，調査することとした。  
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Fig.2-9 に注湯温度約 918～928K，958～968K および 998～1008K と変化させ
た場合の断面組織を示す。ゲート速度 30m/s および鋳造圧力 53~55MPa で鋳造
を行った。観察位置は，前述の Fig.2-8 の結果から，5 層組織の明瞭さが平均的
であった Fig.2-2 に示した鋳物中央部の C2 とした。いずれの温度においても 5
層組織が認められるものの， (a),(b)および (c)と温度が上昇するにつれて層の境界
が不明瞭になった。Fig.2-10 には鋳造圧力を約 30~33，53～55 および 63~65MPa
と変化させた場合の断面組織を示す。注湯温度 958～968K およびゲート速度
30m/s で鋳造した。最も低い 30~32MPa においては，5 層組織が観られなかった。
ものの，53～55 および 63~65MPa の場合には両者とも 5 層組織が観られ，鋳造
圧力が増加するにつれてより顕著となった。Fig.2-11 にはゲート速度を 3，15，
30 および 45m/s と変化させた場合の断面組織を示す。注湯温度 958～968K およ
び鋳造圧力 53~55MPa で鋳造した。ゲート速度が 1.0 および 3.0 m/s の場合は，
5 層組織がみられるのに対して，最も遅い 0.2 m/s の場合には観察されなかった。
最もゲート速度が速い 3.0 m/s においては，各相の境界が幾分不明瞭となってい
た。  
以上のような本研究の Al-10%Si-0.3%Mg 系ダイカスト材に観られた 5 層組織
と同様な現象は，他の亜共晶型アルミニウム合金において既に報告されている。
Gourlay ら 2-2)は AA356（Al-7%Si 系）合金を急冷凝固した組織を検討し，鋳壁
から初期凝固相が 0.5mm 程度成長した後の界面において，偏析帯（Segregation 
band；共晶相を多く含むことにより周囲に比べて溶質が濃化した領域）が生じる
原因として，その界面における初期凝固相と流動途中の溶湯との摩擦によるせん
断応力の印加を挙げている。他方，柳楽 2-11)らは固液共存状態の Al-Cu 系合金に
おけるせん断変形を観察し，せん断ひずみが局在化することにより，偏析バンド
の幅が広まることを報告している。本研究で観られた 5 層組織中の初期凝固相の
内面に生成した共晶成分の多い層においても，この初期凝固相と流動する溶湯と
のせん断応力機構を適用すれば，Fig.2-9～2-11 で観られた現象は以下のように理
解できる。  
Fig.2-9 において，注湯温度が最も高い場合に 5 層組織が不明瞭となったのは，
射出充填されるボディ部材に要求される特性としては，耐力が 120MPa～
140MPa 以上，および伸びが 6%以上であることから注湯温度が高温であったこ
とから，鋳壁面からの初期凝固相の成長が最も遅くなり，せん断応力が十分に印
加する以前に溶湯のキャビティ内への充填が完了して流動停止する為，偏析帯が
顕著に生じなかった為であると考えられる。また，Fig.2-11(a)において偏析帯が
認められないのはゲート速度が 3m/s と遅いことから，鋳壁面からの凝固が最も
緩やかに起こると同時に，凝固界面におけるせん断応力の発生も少ないことに起
因する。一方，15m/s から 45m/s とさらにゲート速度が増加するに伴い，偏析帯
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が不明瞭となるのは，鋳壁面からの初期凝固相が成長するよりも早く充填が完了
する為であると考えられる。  
この場合の 5 層組織の形成機構をモデル化し，Fig.2-12 に模式的に示す。図中
の L1～L3 の層はそれぞれ鋳壁から成長した初期凝固相，鋳物中央部の最終凝固
部および偏析帯を示す。また，白抜きの矢印は初期凝固相および流動する溶湯と
の間に生じる最大せん断応力の方向を示す。先ず左の図は注湯温度が高い場合で
あり，前述したように，偏析帯が顕著に生じない。これに対して，注湯温度が低
い右の図の場合には，鋳壁面からの初期凝固相の成長が顕著となり，この成長界
面と流動する溶湯との接触部に応力が生じて，その近傍に偏析帯が形成される。
その後，圧力が十分負荷される場合にはさらに偏析帯が成長し 5 層組織がより明
瞭となる。  
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Fig. 2-4   The macrostructures of cross section of C2 position shown in 
Fig.2-2 in Al-10mass%Si-0.3%Mg alloy cast by high-pressure and gravity 
die-casting. The square positions were observed with high magnification, 
corresponding to Fig. 2-5. Upper and lower sides of the macrostructures 
correspond to the movable and the fix side of mold, respectively.  
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Fig. 2-5   The results of microstructure observation for square positions 
shown in Fig. 2-4. 
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Fig.2-6 The microstructure in portion measured of secondary dendrite 
arm spacing. 
(a)sand mold casting and (b)permanent mold casting  
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Fig.2-7 Relation between the cooling rate and secondary dendrite arm 
spacing. 
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Fig. 2-8   The macrostructures of cross section for (a)I1, (b)I2, (c)I3, 
(d)C2, (e)G1, (f)G2 and (g)G3 positions shown in Fig.2 -2. Pouring 
temperature was 958~968K, gate speed was 23m/s and casting pressure 
was 53~55MPa. Upper and lower sides of the macrostructures correspond 
to the movable and the fix side of mold, respectively.  
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Fig. 2-9   The macrostructures of cross section for C2 position shown in 
Fig.2-2. Pouring temperatures were (a)918~928K, (b)958~968K and 
(c)998~1008K, gate speed was 30m/s and casting pressure was 53~55MPa. 
Upper and lower sides of the macrostructures correspond to the movable 
and the fix side of mold, respectively.  
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Fig. 2-10   The macrostructures of cross section for C2 position shown in 
Fig.2-2. Pouring temperatures were 958~968K, gate speed was 30m/s and 
casting pressure was (a)30~32MPa, (b)53~55MPa and (c)63~65MPa. Upper 
and lower sides of the macrostructures correspond to the movable and the 
fix side of mold, respectively.  
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Fig. 2-11   The macrostructures of cross section for C2 position shown in Fig.2 -2. 
Pouring temperature was 958~968K, gate speeds  were (a)3m/s (b)15m/s  (c)30m/s 
and (d)45m/s and casting pressure was 53~55MPa. Upper and lower sides of the 
macrostructures correspond to the movable and the fix side of mold, respectively.  
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Fig. 2-12   Schematic drawing of the formation mechanism of 
solidification microstructure in die-castings with thin wall (t3.5mm).  L1: 
primary solidification region, L2: final solidification region and L3: 
segregation band, respectively. 
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2.3.2 最適鋳造条件の検討  
 
前項の Fig.2-9～2-11 に示した断面組織の結果と，Fig.2-1 に示した普通ダイカ
スト法における最適条件より A365 合金を高真空ダイカスト法を用いて鋳造した
場合の最適条件を検討し，Fig.2-13 に示す。注湯温度においては，本系合金の液
相線温度が約 870K であり，約 920K が下限温度であると言える。また，高温で
は普通ダイカスト法と同様に金型への焼き付きが生じる為，上限温度は約 960K
が最適である。この場合の断面組織（Fig.9(a)および (b)）においては，欠陥等も
見られず，組織状態は良好であった。鋳造圧力においては，普通ダイカスト法の
適正条件である 35~80MPa よりも低い 30~32MPa（Fig.10(a)）の場合に，鋳物
の肉厚中心部に小さな空隙欠陥が多数観られた。また，偏析帯も観られない為，
圧力が不足しており，空隙がつぶされない状態であったと考えらる。一方，圧力
が 53~55 および 63~65MPa の場合（Fig.10(b)および (c)）には，このような欠陥
が観られず，また偏析帯も形成されていることから，凝固初期から末期に至るま
で，十分な圧力伝播がなされていたと考えられる。今回装置の制約から，65MPa
以上の圧力は確認していないものの，高真空法における最適領域は，概ね従来法
と同等の約 35～80MPa であると思われる。ゲート速度においては，最も遅い 3m/s
の場合の断面組織の鋳肌表面には凹凸が観られ，凝固収縮が生じていた。また偏
析帯も形成されていないことから，ダイカストとなっておらず，重力鋳造のよう
な組織状態であったと言える。また，15～45m/s の場合（Fig.11(b)～ (d)）には，
このような凝固収縮は見られず，偏析帯も形成されており，正常な組織であると
言える。また，45m/s の場合においても，ガス巻き込み巣なども発生していない
ことから，概ね普通ダイカスト法と同じ最適領域，すなわち約 15～50m/s である
と思われる。  
このような最適条件の場合には，Fig.2-9～2-11 からも明らかなように，ダイ
カスト材の断面においては 5 層組織を形成しており，これはダイカスト法の特徴
上避けられないものであると言える。そこで，鋳物の機械的性質の変動を抑制す
る為には，鋳物全体に渡り，5 層組織をより均一に分布させる必要があると言え
る。5 層組織の状態（各層の幅および境界の明瞭さ）は鋳造条件により変動する
為，本研究にて明らかにした凝固組織形成メカニズムに基づき，条件を制御する
ことにより組織制御が可能である。  
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Fig. 2-13   The optimum region of the casting condition in the high-vacuum 
die-casting process using by A365.  
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2.3.3 T5 処理時の時効硬化に及ぼす鋳造組織の影響  
 
前項のようなダイカスト材に特徴的な 5 層組織が，熱処理を施した場合に，そ
の後の材料特性にどのように影響するかを明らかにする為，ここでは本系合金に
よる量産部品の熱処理に最も多用されている T5 処理を施して調査した。Fig.2-14
に注湯温度 958~968K，ゲート速度 23m/s および鋳造圧力 53~55MPa で鋳造した
鋳物の鋳放し時およびそれに 473K でピーク時効（T5 処理） 2-5)を施した場合の
断面の硬さ分布を示す。鋳物における試料の採取位置は Fig.2-2 に示した G2 で
ある。鋳放し材およびピーク時効材ともに，鋳壁近傍および偏析帯において最も
硬さが高く，それぞれ約 90 および 100HV であった。またピーク時効材において
は断面方向のいずれの測定位置においても，鋳放し材よりも約 5~17HV 高い値を
示し，T5 処理による硬さの増加が認められた。このことは，前述の Fig.2-8 から
も明らかなように，5 層組織の境界があまり明瞭ではないゲート側の位置での結
果であり，ゲート側を含めたこれ以外の試料採取位置（ I1~I3,C2，G1 および G3）
においても同様な硬さの増加傾向が断面組織において測定された。  
以上のマイクロビッカース測定においては，前述の  Fig.2-3 に示す通り，初晶
α -Al 相および共晶相を複数個含む領域の平均的な硬さを測定している為，具体
的にいずれの晶出相が時効硬化しているかが不明である。そこで T5 処理に伴う
硬さの増加がいずれの相に起因するかを明らかにする為，Fig.2-3 の右側に示す
ような圧痕の幅が約 2μm の超微小硬度計を用いて，初晶α -Al 相と共晶相の硬
さを個別に測定した。測定位置は，Fig.2-8 の結果から，5 層組織の境界が明瞭な
反ゲート側の I1 と明瞭ではないゲート側の G3 の 2 か所とした。超微小硬度計に
よる結果を Fig.2-15 および 2-16 にそれぞれ示す。鋳放し材では，初晶α -Al 相よ
りも共晶相の方が硬く，いずれの場合も，肉厚中心部付近において最も硬さが低
くなる傾向が両位置において等しく観察された。これにピーク時効を行った場合，
I1 および G3 の両位置とも，初晶α -Al 相のピーク時効後の硬さは，顕著な上昇
を示し，最大 25HV 程度の硬さの増加が測定された。これに対して，共晶領域に
おける鋳放し材からの硬さの上昇は両位置ともほとんど認められなかった。前述
の通り，共晶相はα -Al 相および Si 相の 2 相からなっており，先ず共晶 Si 相は
いかなる場合も他元素を固溶しない純金属である為，析出硬化は生じない。一方，
共晶相内のα -Al 相は初晶α -Al 相と同様に，主溶質である Si および Mg を固溶
できる為，T5 処理により析出硬化が可能な晶出相であると言える。しかしながら，
本研究の結果では，共晶相の硬さの顕著な増加は認められず，従って T5 処理を
施した場合，共晶相内のα -Al 相の析出硬化はほとんど生じていないと判断でき
る。以上のことから，Fig.2-14 に示したマイクロビッカースの硬さ測定結果，す
なわち初晶α -Al 相および共晶相の平均的な硬さで見られた熱処理後の値の増加
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は，共晶相によるものではなく，初晶α -Al 相の時効硬化によるものであると推
察される。  
続いて，5 層組織の全域におけるマクロ的な溶質濃度の分布を明らかにする為，
EPMA を用いて断面の各元素の濃度分布を測定した。測定位置は，前述の Fig.2-8
で示した通り 5 層組織の境界が最も明瞭であった反ゲート側とした。Fig.2-17 に
注湯温度 958~968K，ゲート速度 30m/s および鋳造圧力 53~55MPa で鋳造した鋳
物の I1 断面における各元素の濃度分布を示す。Mg および Fe の分析結果では，
一部同じ位置にて高濃度の領域が観られた。本系合金においては，Al-Si の二元
共晶反応の後，凝固末期に Mg2Si 相および Al8Si6Mg3Fe 相がわずかに晶出するこ
とを著者らは過去に報告している 2-5)。これらが晶出した領域が点在しており，
その部分においてのみ Mg および Fe が等しく強度上昇したと考えられる。一方，  
溶質含有量が 10%と最も多い Si は，線分析を行った全域において強度の増減が
大きいものの，それらの中で点在するピーク強度は鋳肌から中央部において顕著
な差異は認められなかった。電子ビーム径が約 1μm であることから，Fig.2-3
に示した共晶組織に観られるように，本系合金の共晶 Si 相およびα -Al 相はビー
ム径よりもはるかに微細であり，検出された Si のピーク強度の部分はその微小領
域毎におけるそれら 2 相の平均的な Si 濃度を検出していると判断できる。
Fig.2-17 で測定された肉厚断面における Si のピーク強度は肉厚横断方向の全域
においてほぼ均一であることが示された。一般に亜共晶型アルミニウム合金を用
いた重力鋳造材においては，鋳肌から中央部に向かい凝固が進行すると，α -Al
相に固溶されない溶質が凝固界面前方に濃化し，最終凝固部である肉厚中央部に
おいて溶質濃度が高くなる 2-13)。本研究のダイカスト材においては，そのような
傾向は認められず，全域で Si のピーク強度がほぼ均一であり，マクロスケールで
溶質濃度が高くなった領域は認められなかった。このことは共晶相の非平衡晶出
に伴う溶質 Si の分配の度合いに，大きな差異が生じない程の急冷凝固が肉厚全域
で起きたことに起因すると推測される。前述の Fig.2-4 で示した各断面の全域に
て，画像解析により求めた共晶相の面積率を Fig.2-18 に示す。ダイカスト材にお
いては，ゲート速度の下限である 3m/s および上限である 45m/s のいずれにおい
ても，共晶相の面積率が鋳肌近傍にて高い値を示し，鋳物の内部に向けて徐々に
低下することがわかる。Fig.2-14 の鋳物はゲート速度がそれらのほぼ中間の
23m/s である為，同様の傾向を示すと推定される。一方，金型鋳造材では，鋳物
の肉厚断面の全域における共晶面積率の変化は，ダイカスト材に比べて少ないこ
とがわかる。  
以上のことから，Fig.2-14 に見られた初晶α -Al 相および共晶相の平均的な硬
さ変化において，鋳放しの段階で偏析帯の硬さが上昇し，肉厚中央部の最終凝固
部で硬さが最も低下した原因は，共晶晶出時の溶質 Si の非平衡分配の差異による
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ものではなく，Fig.2-18 に示す各微小領域における Si を含む共晶相と初晶α -Al
相との体積比率の変化にあると考えられる。  
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Fig. 2-14   Micro-vickers hardness in cross section for G2 position shown 
in Fig.2-2 under the condition of as-cast(◆) and peak aged(■). Pouring 
temperature was 958~968K, gate speed was 23m/s and casting pressure 
was 53~55MPa. Upper and lower sides of the macrostructures correspond 
to the movable and the fix side of mold, respectively.  
40 
 
 
 
 
 
  
Fig. 2-15   Micro-vickers hardness using ultra-micro hardness 
measurement in cross section for I1 position shown in Fig.2 -2. Pouring 
temperature was 958~968K, gate speed was 23m/s and casting pressure 
was 53~55MPa. Upper and lower sides of the macrostructures correspond 
to the movable and the fix side of mold, respectively.  
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Fig. 2-16   Micro-vickers hardness  using of ultra -micro hardness tester 
in cross section for G3 position shown in Fig.2-2. Pouring temperature was 
958~968K, gate speed was 23m/s and casting pressure was 53~55MPa. 
Upper and lower sides of the macrostructures correspond to the movable 
and the fix side of mold, respectively.  
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Fig. 2-17  The results of EPMA line analysis about Si, Mg, Fe and Al 
element in cross section for I1 position shown in Fig.2 -2. Pouring 
temperature was 958~968K, gate speed was 30m/s and casting pressure 
was 53~55MPa. Upper and lower sides of the macrostructures correspond 
to the movable and the fix side of mold, respectively.  
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Fig. 2-18   The area fraction of eutectic phase in cross section for C2 
positions cast by high-pressure(■ , ◆) and permanent mold casting(▲) . 
The measurement regions were whole area shown in Fig.2-4. In 
high-pressure die-casting, pouring temperature was 958~968K, casting 
pressure was 53~55MPa and gate speeds were 45( ■ ) and 3m/s( ◆ ), 
respectively. In permanent mold casting, pouring temperature was about 
953K.  
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2．4 結言  
 
ダイカスト鋳造した Al-10%Si-0.3%Mg 系合金の凝固組織観察および硬さ測定
等を行い，これら両方の相関を検討した。  
(1) ダイカスト材で晶出する初晶α -Al 相の形態は金型重力鋳造材とは大きく異
なり，デンドライト形状の晶出組織は少なく，その大半はアームが未成長の
セルラーデンドライト状ならびにセル状の晶出形態であった。これは，注湯
直後から金型キャビティへの充填に至るまでに，溶湯が鋳壁面に接触しなが
ら流入することにより，異質核生成数が増加するとともに，晶出したα -Al
相の分断が生じやすい為であると考えられる。  
(2) 砂型および金型鋳造におけるデンドライトセルサイズと冷却速度の相関から，
本系合金による実部品の任意の部位における冷却速度を推定できる以下の近
似式を確立した。  
λ＝38・CR-0.34 
ここで，λはデンドライトセルサイズ（μm），CR は冷却速度（K/s）である。  
(3) ダイカスト材の断面組織構造は，両側の鋳肌面に初期凝固相（2 層）が生成
し，次いで共晶成分の多い薄い層（偏析帯）（2 層）が両側に等しく形成後，
肉厚中央部に初晶α -Al 相が比較的多く晶出した領域（1 層）が凝固した 5 層
組織となっていた。注湯温度の低下あるいはゲート速度の低下に伴い，初期
凝固相の成長が速くなり，偏析帯の生成が顕著になる。  
(4) ダイカスト材においては，5 層組織の形成は避けられないものの，できる限
り偏析帯の幅を狭くし，断面におけるマクロ組織をより均一にする必要があ
る。本研究で明らかにした凝固組織形成メカニズムに基づき，任意の鋳造条
件を選択することにより，最良と判断できる 5 層組織構造（各層の幅および
境界の明瞭さ）を個々の部品および部品全体に再現性良く生成できると考え
られ，工業レベルで最適な鋳造条件として金型温度約 473～503K の場合に注
湯温度約 920～903K，鋳造圧力約 35～80MPa ならびにゲート速度約 15～
50m/s を見出した。  
(5) ダイカスト材に T5 処理を施すことにより，共晶相の硬さは変化しないもの
の，初晶α -Al 相の硬さが増加する為，鋳物の平均的な硬さは上昇することが
明らかとなった。鋳放しの段階で偏析帯の硬さが上昇し，肉厚中央部の最終
凝固部で硬さが最も低下した原因は，各微小領域における Si を含む共晶相と
初晶α -Al 相との体積比率の変化が主要因であることが明らかとなった。  
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第 3 章 Al-10%Si-Mg 系合金の析出組織形成と時効硬化挙動  
 
3．1 緒言  
 
本系合金を用いたダイカスト鋳造部品には，多くの場合機械的性質の向上を目
的とした熱処理として T5 処理（鋳放し後人工時効）が施される。この処理はダ
イカスト部品の特性を最終的に決定する重要な工程であるにも関わらず，ここで
生じている時効硬化挙動に関する研究は非常に少ない。  
山縣ら 3-1)は Al-10%Si-0.35%Mg 合金を用いたダイカスト鋳物に T5 あるいは
T6 処理を施した場合の時効硬化曲線を硬さ測定により求めているものの，熱処理
時の硬さ上昇の主因である微細組織変化については検討していない。また，井上
ら 3-2)は Al-9%Si-0.3%Mg 合金のダイカスト材において，種々の予備時効を施し，
その後 453K，10.8ksの T5処理を実施した試料を TEM観察し，母相中で 10~30nm
の大きさの球状析出物のみを直接確認している。しかしながら，T5 処理を施す前
の鋳放し時における微細組織の観察を行っていない為，析出物が鋳造時あるいは
T5 処理時のどの段階で生じたかは不明なままである。  
本章では，ダイカスト鋳造した Al-10%Si-0.3%Mg 合金鋳物において，鋳放し
材と T5 処理材の両方を TEM 観察することにより，それら鋳造から熱処理までの
一連の製造工程における本系合金の時効硬化挙動を明らかにすることを目的とし
た。加えて，ダイカスト法とともに同合金による鋳物部品の量産が今後期待され
る金型重力鋳造法の場合についても比較検討した。  
 
3．2 実験方法  
 
合金の目標組成は Al-10mass%Si-0.30mass%Mg-0.015mass%Sr である。この
組成となるように原材料として純 Al（99.7%以上），Al-20mass%Si，純 Mg（99.93%
以上）および Al-10mass%Sr 母合金を評量し，電気炉内に装填した黒鉛るつぼ内
で加熱し溶解後約 963K で保持した。溶解量はダイカスト鋳造で約 200kg および
金型重力鋳造で約 2kg にそれぞれした。これらの溶湯にランスパイプにより Ar
ガスを吹込む脱ガス処理を施した後，鋳造に供した。鋳造した鋳物の外観と試料
評価部を Fig.3-1 に，発光分光分析法により求めた化学組成を Table3-1 にそれぞ
れ示す。Fig.3-1(a) の板状鋳物は，型締め力 3300kN のコールドチャンバダイカ
ストマシンを用いて，第 2 章の結果より，最適な 5 層組織が得られる鋳造条件，
すなわち注湯温度 958～968K，金型温度約 473～503K，ゲート速度約 23m/s な
らびに鋳造圧力約 53～55MPa にて鋳造した 3-3)。Fig.3-1(b)の Y ブロック鋳物は
金型重力鋳造法にて，キャビティ面に BN を塗布した金型に注湯温度 953K およ
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び金型温度 453～473K にて鋳造した 3-4)。  
鋳造後，鋳物温度がダイカスト鋳物では 503K まで，また金型重力鋳造鋳物で
は 473K または 773K まで降温したところで，鋳物を金型から取り出して（以下，
離型と称す），それぞれ氷水中に 10s 間冷却した。続いて，室温にて 172.8ks 保
持している間（以下，鋳放し材と称す）において，評価部より試験片を複数枚切
出した後，473K のオイルバスにて人工時効処理を行った。この場合，過去に測
定した各鋳物の時効硬化曲線 3-3)を参考として，ピーク時効を施した（以下，ピ
ーク時効材と称す）。すなわち Fig.3-2 に示す 473K の時効硬化曲線 3-3)に基づき，
時効時間はダイカスト材で 3.84ks および金型重力鋳造材で 7.68ks とした。
Fig.3-3 には，以上で説明した鋳造法および離型温度の異なる 3 種類の熱履歴を，
注湯直後から T5 処理までの間について示した。  
以上で得られた各種鋳物ならびに各種処理後の試験片を，耐水ペーパおよびバ
フ研磨後 0.5%HF 水溶液にて腐食し，光学顕微鏡（OM）で観察した。一方，透
過型電子顕微鏡（TEM）による観察においては，電解研磨法で薄膜試料を作製し，
トプコン製 EM-002B 型を用いて加速電圧 120kV で行った。一部の試料は TEM
による観察位置を確認する為，FE-SEM による観察も行った。  
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Fig. 3-1   Appearance of the castings produced by (a)high-pressure 
die-casting and (b)permanent mold casting process, respectively. The 
hatched areas show the evaluation portion.  
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Table 3-1   The chemical compositions of the alloys (mass %).  
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Fig. 3-2   Age-hardening curves of the castings produced by high 
pressure die-casting(◆ ) and  permanent mold casting(■, □) process aged 
at 473K. The demolded temperatures were 503(◆ ), 473(■) and 773K(□) , 
respectively. The age-hardening curves are derived from Ref.4-1. 
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Fig. 3-3   Heat pattern after casting and subsequent aging, 
(a)high-pressure die-castings demolded at 503K, (b)permanent mold 
castings demolded at 473K and (c)permanent mold castings demolded at 
773K. 
51 
 
3．3 実験結果および考察  
 
3.3.1 鋳放し材の微細組織  
 
鋳放し材の光学顕微鏡によるミクロ組織を Fig.3-4 に示す。ダイカスト材およ
び金型重力鋳造材ともに，白色部で示される初晶α -Al 相ならびに暗灰色部で示
される共晶相で構成されており，それらの大きさはダイカスト材の方が微細であ
る。とくに初晶α -Al 相の形状に大きな違いが見られ，ダイカスト材は直径 10μ
m 程度の微細なセル状であるのに対して，金型重力鋳造材はデンドライト状であ
ることが観察される。それぞれの冷却速度を第 2 章で求めた近似式 (2)より算出す
ると，約 140K/s ならびに約 10K/s であり，ダイカスト材の方が著しく急冷され
ていた。  
Fig.3-5 には，503K で離型したダイカスト材ならびに 473 および 773K で離型
した金型重力鋳造材の鋳放し材において，α -Al 相中の析出物の有無を確認する
為に，電解研磨を施し FE-SEM により観察した結果を示す。いずれの鋳物におい
ても，初晶α -Al 相内で析出物は観察されなかった。ただし，473K で離型した金
型重力鋳造材においては，共晶領域に近いごく一部分においてのみ，約 1μm 以
下の棒状あるいは粒状の析出物が観察された。この領域は，評価断面の最終凝固
部で生じた偏析により溶質の濃度が増加していると考えられた。冷却速度が遅く，
離型温度が低い場合においてのみ析出物が観察されたことから，それらの析出物
は鋳造後 773 から 473K に鋳物が降温する間において，鋳放しの熱により生成し
た析出物と推定される。続いて，さらに詳細な調査を行う為，TEM を用いてより
高倍率で観察を行った。  
Fig.3-6～3-8 には，503K で離型したダイカスト材，473K および 773K で離
型した金型重力鋳造材の鋳放し材を電解研磨し，TEM を用いて観察した結果をそ
れぞれ示す。Fig.3-6(c)に示した 503K で離型したダイカスト材の明視野像におい
て，α -Al 相内には析出物は認められなかった。Fig.3-7(a)に示した 473K で離型
した金型重力鋳造材の明視野像においても同様に析出物は観察されず，転位線ら
しきものが写真上部に観察されるのみであった。また，Fig.3-8(c)および (d)に示
した 773K で離型した金型重力鋳造材における明視野像も同様であり，α -Al 相
中心部の部位 c および共晶近傍の部位 d ともに析出物は認められず，転位線が存
在するのみであった。ここで，以上の Fig.3-6～3-8 で観察した各明視野での制限
視野回折図形である Fig.3-6(b)，3-7(b)および 3-8(b)に注目すると，いずれの場合
もα -Al 相からの回折斑点が主に認められるのみであった。これらには，時効の
ごく初期段階に観られるようなクラスタや GP ゾーンの生成にともなうストリー
クなどは観察されなかった。以上の明視野像ならびに制限視野回折図形の結果か
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ら，TEM 観察した 3 種類の鋳物において，α -Al 相内の析出物は皆無であると判
断できた。これらの結果から金型重力鋳造材程度の冷却速度でも鋳放し材におけ
る初晶α -Al 相中の析出物は観られず，ましてやダイカスト材のような急冷凝固
の場合であれば，鋳放しの熱によって生成する析出物はないと結論づけられる。  
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Fig. 3-4   Microstructure of the castings produced by high-pressure 
die-casting(a, b) and permanent mold casting(c, d) process under the 
as-cast condition. The square positions in (a) and (c) were observed with 
high magnification, corresponding to (b) and (d), respectively.  
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Fig. 3-5   Micrographs by FE-SEM of high-pressure die-castings demolded 
at 503K and permanent mold castings demolded at 473K and 773K under 
the as-cast condition using by electrolytic polishing. The square positions 
in SEM image were observed with high magnification.  
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Fig. 3-6   Transmission electron micrograph of high-pressure die-castings 
demolded at 503K under the as-cast condition. (a)Micrograph by FE-SEM 
in area observed by TEM, (b)diffraction pattern and (c)bright field image  
observed in square portions in (a).  
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Fig. 3-7   Transmission electron micrograph of permanent mold castings 
demolded at 473K under the as-cast condition. (a)bright field image and 
(b)diffraction pattern. 
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Fig. 3-8   Transmission electron micrograph of permanent mold castings 
demolded at 773K under the as-cast condition. (a)Micrograph by FE-SEM 
in area observed by TEM, (b)diffraction pattern, (c)and (d)bright field 
image  observed in square portions in (a).  
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3.3.2 ピーク時効材の微細組織  
 
473K にてピーク時効を施したダイカスト材の SEM 像およびα -Al 相内の
TEM 観察結果を Fig.3-9 に示す。Fig.3-9(a)の SEM 像において，TEM により部
位 c および部位 d の 2 か所の観察を行い，Fig.3-9(c)および (d)にそれぞれ示した。
先ず，α -Al 相の中心部を観察した Fig.3-9(d)においては，直径が約 50～80nm
の粒状ならびに長さが概ね 200nm 以上の棒状の析出物が認められた。次いで，
共晶近傍の Fig.3-9(c)の明視野像では，写真の上部と下部において異なる析出状
態が観察された。すなわち，組織写真の上部においてはα -Al 相の中心部と同様
な比較的粗大な棒状および粒状の析出物が存在するのに対して，組織写真下部の
共晶に近接した部分においては，それよりも微細な長さ約 100nm 弱の針状析出
物と約 30nm 前後の粒状析出物が観察された。  
以上のような析出状態の差異をより詳細に観察すべく，ダイカスト材のピーク
時効材において，析出相がより見えやすい条件で電解研磨を行った後，FE-SEM
で観察した一例を Fig.3-10 に示す。セル状のα -Al 相中心部において，棒状，針
状あるいは粒状の析出物が，いずれのα -Al 相においてもほぼ全面に析出してい
る。一方，共晶近傍から約１μm の範囲は析出物がより微細化した状態であるこ
とが観察され，前述した Fig.3-9 の TEM 観察の結果とよい一致が得られた。こ
のような共晶近傍での析出相の微細化はこれまでほとんど報告されていない。し
かしながら，これと類似した現象はたとえば Al-Zn-Mg 系の超々ジュラルミンの
過時効処理材の組織中などにも観られ，高密度かつ微細に析出したα -Al 相の中
心部とは対照的に，それらの外周である粒界とその近傍において無析出領域
（Precipitate Free Zone）が存在した析出組織を成す 3-5)。この要因として析出
時の溶質拡散に必要不可欠な原子空孔が粒界近傍においては粒界に吸収され消滅
し，これにより析出が進展しないことが挙げられる。本研究において観られた T5
熱処理後の Al-10%Si-Mg 系合金におけるα -Al 相の共晶相近傍領域での析出物の
微細化は，このような Al-Zn-Mg 系の無析出領域の生成メカニズムと同様に，α
-Al 相と共晶 Si 相の接触界面が空孔の消滅場所となり，これにより析出物の成長
が抑制されたことが原因であると考えられる。  
金型重力鋳造材に 473K でピーク時効を施した試料の SEM 像およびα -Al 相内
の TEM 観察結果を Fig.3-11 および 3-12 に示す。Fig.3-11(c)の 473K で離型した
金型重力鋳造材では，α -Al セルの中心部において約 200～300nm の粗大な棒状
と長さ 50nm 程度の微細な針状の析出物に加えて，直径約 50nm の粒状の析出物
の合計 3 種類が観察された。離型温度の高い 773K で離型した金型重力鋳造材に
おいては，Fig.3-12(a)に示す共晶 Si 相近傍およびα -Al セルの中心部の 2 か所の
観察を行った。その結果を Fig.3-12(b)および (c)に示す。共晶 Si の近傍の
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Fig.3-12(b)では，長さ約 100nm の微細な針状の析出物のみが母相の [100]方向と
平行に多数存在していた。一方，Fig.3-12(c)に示したα -Al セルの中心部には，
前述の 503K で離型したダイカスト材および 473K で離型した金型重力鋳造材で
観られた析出物と同様の，比較的粗大な棒状や粒状および微細な針状の 3 種類の
析出物が観察された。このような本系合金を用いた金型重力鋳造材における観察
位置による析出状態の差異は，才川ら 3-4)により報告されているものの，その原
因にまでは言及されていない。本研究ではそれらを明らかにすべく，TEM 観察し
た薄膜試料を FE-SEM でも観察することにより，凝固組織上での TEM による観
察位置を明確にした。その結果，このような析出分布の差異は先に示したダイカ
スト材と同様に，初晶α -Al 相内の位置，すなわち中心部であるかあるいは共晶
近傍の外周部であるかということに起因するということが初めて明らかとなった。
また，α -Al セルの中心部の析出状態は Fig.3-9(d)，3-11(c)および 3-12(c)より，
ダイカスト材および金型重力鋳造材は類似していると言える。  
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Fig. 3-9   Transmission electron micrograph of high-pressure die-castings 
demolded at 503K and then aged at 473K for 3.84ks. (a)Mi crograph by 
FE-SEM in area observed by TEM, (b)diffraction pattern,  (c) and (d)bright 
field images  observed in square portions in (a).  
61 
 
 
  
Fig. 3-10   Micrographs by FE-SEM of the high-pressure die-castings 
demolded at 503K and then aged at 473K for 3.84ks . (a)low magnification 
and (b)high magnification in square position.  
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Fig. 3-11   Transmission electron micrograph of permanent mold castings 
demolded at 473K and then aged at 473K for 7.68ks. (a)Micrograph by 
FE-SEM in area observed by TEM, (b)diffraction pattern and (c)bright field 
image  observed in square portions in (a).  
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Fig. 3-12   Transmission electron micrograph of permanent mold castings 
demolded at 773K and then aged at 473K for 7.68ks.  (a)Micrograph by 
FE-SEM in area observed by TEM, (b) and (c)bright field image  observed 
in square portions in (a), (d)and (e)diffraction pattern.  
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3.3.3 T5 処理時の強化機構  
 
Fig.3-9 で観られたダイカスト鋳造材および Fig.3-11 および 3-12 の金型重力鋳
造材の場合とも，α -Al 相から得られた制限視野回折図形（Fig.3-9(b)，3-11(b)，
3-12(d)および (e)）には，観察位置による析出状態の差異に依存せず，いずれの場
合も GP ゾーンの生成に起因したストリークは観察されなかった。一方，α -Al
相からの回折斑点の間隙に微細な回折斑点がいずれの場合も認められており，こ
れらが明視野像で観察された棒状，針状あるいは粒状の析出物からのものである
と推定される。これらの回折斑点はストリークを伴わない明瞭なものであること
から，母相である Al の f.c.c.構造とは異なる結晶構造をもつものであると言える。 
Fig.3-13 には 773K で離型した金型重力鋳造材のピーク時効材における TEM
観察による明視野像と析出物の EDS 分析結果をそれぞれ示す。部位②は基準と
して分析したα -Al 相の結果であり，3.50at%Si および 2.05at%Mg が母相から検
出された。これに対して，①の微細な棒状，③の粗大な棒状ならびに④の粒状の
析出物とも検出された Mg 量は 1.53～2.43at%で母相と大差はない濃度である。
しかしながら，Si 含有量はいずれの場合も②の母相の値よりも著しく高く 7.60
～34.2at%である。したがって，これら 3 種類の形状の異なる析出物はいずれの
場合も Si を一定濃度以上含みかつ Al あるいは／および Mg を場合によってはさ
らに含有する析出物と思われる。前述の Fig.3-9 と 3-12 の析出形態の類似性から，
ダイカスト合金においてもそのような金型重力鋳造材のピーク時効材と同様な析
出物が主に生成したと考えられる。井上ら 3-2)は Al-9%Si-0.3%Mg 合金ダイカス
ト材にて観察された球状析出物は Si を多く含むと報告しており，本研究の分析結
果と一致している。析出物の形状から本研究にて観察された粒状の析出物がこれ
に相当すると考えられる。本研究にて観察された 3 種類の形状の異なる析出物は
鋳放し材においては観察されなかったことから，いずれも鋳放し時に析出したも
のではなく，その後 T5 処理を施すことにより析出したものであると推察される。
また，これら 3 種類の析出物のうち，粗大な棒状の析出物は，その大きさから時
効硬化に寄与しないと考えられる。一方，微細な針状の析出物は 6000 系合金の
時効後期に析出する棒状の中間相に相当すると考えられ，この微細な針状析出物
と粒状析出物が本系合金を用いたダイカスト材および金型重力鋳造材に T5 処理
を施した場合の硬さ上昇の主因であると考えられた。  
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Fig. 3-13   Transmission electron micrograph of permanent mold castings 
demolded at 773K and then aged at 473K for 7.68ks. (a)bright field image 
and (b)EDS analysis of precipitation. 
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3．4 結言  
 
ダイカスト鋳造および金型重力鋳造した Al-10%Si-0.3%Mg 系合金鋳物の鋳放
しおよびピーク時効材の析出組織を観察し，鋳造から T5 熱処理までの一連の製
造工程における本系合金の時効硬化挙動を検討した。その結果を以下に要約する。 
(1) 本系合金の鋳放し材においては，析出物は観察されなかった。一方，ピーク
時効材においては，粗大な棒状，微細な針状および粒状の 3 種類の析出物が
観察され，微細な針状および粒状の化合物による析出強化が，T5 処理時の硬
さ上昇の主因であると考えられた。冷却速度が約 10～140K/s のダイカスト
鋳造および金型重力鋳造した鋳物においては，ほとんどの析出物は鋳放し時
ではなくその後の T5 処理時に生じるということが明らかとなった。  
(2) ダイカスト鋳物のピーク時効材において，セル状の α-Al 相内において析出物
の状態に差異が認められ，中央部では比較的粗大であったのに対して，外周
部では微細であった。これは，Al-Zn-Mg 系の粒界近傍で生じる無析出領域の
生成メカニズムと同様に，初晶α -Al 相と共晶 Si 相の接触界面が空孔の消滅
場所となり，析出物の成長が抑制された為であると考えられた。  
(3) 以上のように，本研究においては，本系合金を用いてダイカストした鋳物を
T5 処理した場合の析出過程および分布を初めて明らかにした。これにより，
本系合金の熱処理制御と目指すべき析出組織の指針を明らかにすることが可
能となる。  
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第 4 章 ダイカスト鋳造した Al-10%Si-Mg 系合金板状鋳物の組織なら
びに機械的性質と微量添加元素の影響  
 
4．1 緒言  
 
第 2 章では，ダイカスト鋳造時の凝固組織は，断面のマクロ組織において均一
ではなく 5 層組織を形成することを明らかにした。また，できる限り組織を均一
にする為の最適鋳造条件を見出した。本章では，Al-10%Si-Mg 系合金を用いてそ
の最適条件にてダイカスト鋳造した板状の実鋳物を用いて，鋳放しならびに T5
処理した場合の組織および機械的性質を調査した。加えて，本系合金の時効硬化
に寄与する元素である Mg および金型への焼き付き防止を目的として添加される
Mn に着目し，それらの微量添加元素が機械的性質に及ぼす影響を検討した。  
 
4．2 実験方法  
 
供試材の目標組成は，Mg 含有量の異なる Al-10%Si-0.05%Mg（以下，05Mg
合 金 と 称 す ）， Al-10%Si-0.30%Mg （ 以 下 ， 30Mg 合 金 と 称 す ） お よ び
Al-10%Si-0.80%Mg（以下，80Mg 合金と称す）の 3 合金に加えて，30Mg 合金に
更に 0.60%の Mn を添加した Al-10%Si-0.30%Mg-0.60%Mn（以下，30MgMn 合
金と称す）の計 4 合金とした。いずれの場合もおよそ 120ppm の Sr を等しく含
有させることを目指した。また，Mg 含有量は A365 合金の規格範囲である
0.1~0.5%を網羅する範囲とし，Mn 添加量は規格である 0.5～0.8%の中央値とし
た。以上の合金略称と化学組成分析結果を Table4-1 に示す。  
合金の溶解は，目標組成となるようにインゴットを秤量し，純 Al および
Al-20%Si 合金を 983K にて溶解した後，Al-10%Mn 合金および純 Mg を添加した。
次いで，共晶 Si 相の微細化を目的として，約 150ppm の Sr を Al-10%Sr 合金に
より添加した。続いてフラックスによる脱さいおよび Ar ガス吹き込みによる脱
ガス処理を施した。  
鋳造は型締力 330 トンのダイカストマシンで行い，縦約 180mm，横約 120mm，
中央部の平均肉厚が 3.5mm の鋳込み重量約 1.0kg の板状鋳物を得た。この鋳物
の肉厚は，実部品における平均的な肉厚である。得られた鋳物の模式図を Fig.4-1
に示す 4-1)。第 2 章の結果より，最適な 5 層組織が得られる鋳造条件，すなわち
注湯温度 958～968K，ゲート速度 23m/s および鋳造圧力 55MPa を選定した。ま
た鋳造時には金型のチルベント部分よりキャビティ内の真空吸引を行ない，キャ
ビティ内圧力約 3kPa とした。鋳造後，鋳物の温度が約 503K に降温したところ
で離型し，氷水中に 10s 焼き入れた。光学顕微鏡（OM）ならびに電界放射型走
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査電子顕微鏡（FE-SEM）を用いて鋳造後の晶出組織観察を行ない，X 線回折装
置（XRD）を用いて相の同定を行なった。  
Fig.4-1 に示した評価部より 14×6×3.5mm の試料を複数個切り出し，離型か
ら 172.8ks 室温放置後，473K のオイルバスを用いて人工時効処理（以下，T5 熱
処理と称す）を行なった。T5 熱処理した試料は肉厚方向の断面を，耐水ペーパに
続いてバフ研磨を行ない鏡面に仕上げた。肉厚 3.5mm の中心部（以下，中心と
称す）ならびに鋳肌面より 0.3mm 内側（以下，鋳肌と称す）にて，圧下荷重 2.94N，
圧下時間 10s の条件下でマイクロビッカースによる硬さ測定を行なった。  
鋳放し材，473K，0.96ks T5 処理材（以下，亜時効材と称す）および 473K，
3.84ks T5 処理材（以下，ピーク時効材と称す）を用いて，引張試験ならびにシ
ャルピー衝撃試験を行なった。引張試験はインストロン型引張試験機を用いて，
クロスヘッドスピード 1mm/min で室温にて行った。また，衝撃試験は計装化シ
ャルピー衝撃試験機を用いて行った。試験片は硬さ測定と同様に，Fig.4-1 に示
した評価部より切出し，表面の加工は実施せず鋳肌のままとした。試験片形状を
Fig.4-2 に示す。また破断後に，光学顕微鏡（OM）ならびに走査電子顕微鏡（SEM）
を用いて，破面の垂直方向断面にて，破面観察を行った。  
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Table4-1  The chemical compositions of the alloys (mass %).  
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Fig.4-1 Schematic drawing of the die-castings. 
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Fig.4-2 Dimensions of (a) tensile and (b) impact test pieces.  
72 
 
4．3 実験結果および考察  
 
4.3.1 凝固組織に及ぼす微量添加元素の影響  
 
鋳造後の各合金における鋳放し材の断面のマクロ組織を Fig.4-3 に示す。鋳造
条件の最適化により，鋳物内部には有害と思われる欠陥はほとんど認められず，
いずれも 5 層組織となっていた。続いて，両鋳肌面および肉厚中心部のミクロ組
織を Fig.4-4 に示す。いずれの試料とも，初晶α -Al（白色部）と共晶相（暗灰色
部）からなる Al-Si 系亜共晶合金の典型的な組織であった。鋳肌と肉厚中心とで
デンドライトセルサイズを比較すると，鋳肌の方が微細であり，冷却速度が速い
ことがわかった。第 2 章で求めた近似式 (2)に，ダイカスト材の肉厚中心，鋳肌よ
り 0.3mm 内側および鋳肌最表層にて測定したデンドライトセルサイズ（それぞ
れ約 7.2，3.2 および 2.1μm）を代入し，ダイカスト材各部の冷却速度を求めた。
ダイカスト材各部の冷却速度は，肉厚中心で約 140K/s，鋳肌より 0.3mm 内側で
約 1550K/s および鋳肌最表層で約 5640K/s と推定された。  
続いて，FE-SEM および XRD を用いて，鋳造後の晶出相の組織観察ならびに
同定を行なった。30Mg および 30MgMn 合金における鋳放し材の二次電子像を
Fig.4-5 (a)および (b)に示す。いずれの合金においても，初晶α -Al と共晶相の他
に，金属間化合物相（図中最も明るい相）が観察された。その数密度から 30MgMn
合金の方が金属間化合物相が多く生成していることがわかった。これらの晶出相
を同定する為，図中の赤い実線で囲った位置において FE-SEM による組織観察を
行った。30Mg および 30MnMn 合金の結果を Fig.4-6 および 4-7 にそれぞれ示す。
30Mg 合金においては，二次電子像（SEI），反射電子像（BEI）および面分析の
結果から，母相のほとんどはα -Al ならびに共晶 Si の 2 相で構成されていること
が分かる。また，これらの間隙に矢印で示した Mg2Si およびπ -Al8Si6Mg3Fe（以
下，π -Fe と称す）相が少量晶出していることも明らかになった。一方， 30MgMn
合金においては， Mn を追添加することにより，π -Fe 相は消失し，α
-Al15(FeMn)3Si2（以下，α -Fe と称す）相と考えられる鉄系化合物相が多数晶出
していた。鋳放し材の XRD 測定結果を Fig.4-8 に示す。全ての合金において，
Al と Si のピークが検出され，Mg 含有量の高い 80Mg 合金においてのみ Mg2Si
相のピークが検出された。Mn を追添加した 30MgMn 合金においては，上述の
Fig.4-7 の FE-SEM 観察においても確認されたα -Fe 相のピークが測定された。  
以上の解析結果と過去の報告 4-2～ 4-4)とを総合的に考察し，本研究の 4 合金の凝
固過程を以下の 3 種類に分類した。これらの結果を過去に我々の研究グループに
て得られた金型鋳造材の結果 4-4)と比較し，Fig.4-9 にまとめる。  
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 ⅰ )05Mg 合金  
  デンドライト状 Al 相⇒共晶（Al+Si）相⇒微量の針状β -Fe 相＋π -Fe 相  
 ⅱ）30Mg および 80Mg 合金  
  デンドライト状 Al 相⇒共晶（Al+Si）相⇒微量の塊状 Mg2Si 相＋π -Fe 相  
 ⅲ )30MgMn 合金  
  板状α -Fe 相⇒デンドライト状 Al 相⇒微量のα -Fe 相⇒共晶（Al+Si）相  
  ⇒微量の塊状 Mg2Si 相＋α -Fe 相  
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Fig.4-3  Macrostructures in the  cross section in the direction of  thickness of 
castings under as-cast state. Upper and lower sides of the macrostructures 
correspond to the movable and the fix side of mold, respectively.  
(a)05Mg, (b)30Mg,  (c)80Mg, (d)30MgMn 
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Fig.4-4  The microstructures of castings in each alloys under as-cast state. 
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Fig.4-5 Secondary electron images of castings under as-cast state. 
(a)30Mg (b)30MgMn 
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Fig.4-6 The analysis results of crystalized phases in 30Mg.  
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Fig.4-7 The analysis results of crystalized phases in 30MgMn.  
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Fig.4-8 The XRD analysis results of the castings under as-cast state. 
 (a)05Mg, (b)30Mg,  (c)80Mg, (d)30MgMn 
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Fig.4-9 The solidification processes in this system alloy4-2)， 4-4). The ○  
marks show the solidification reactions observed in each alloys.  
 β-Fe ：Al5FeSi  
 π-Fe ：Al
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Si
6
Mg
3
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4.3.2 時効硬化挙動  
 
05Mg，30Mg および 80Mg の 3 合金において，473K で T5 熱処理した場合の
ダイカスト材と金型鋳造材における硬さ変化を，Fig.4-10～4-12 にそれぞれ示す。
ダイカスト材においては，鋳放し材からその後の人工時効の全域にて鋳肌は中心
よりも硬く，この傾向は 0.05 から 0.80%まで Mg 含有量が増加した場合も同様で
あった。これらの現象は前述したように，鋳肌と中心との冷却速度の差異による
ものと考えられる。すなわち，冷却速度の速い鋳肌近傍では，α -Al と共晶 Si 相
が微細化すると共に，溶質の固溶度も高まることが要因で硬さが上昇すると考え
られる。  
一方，ピーク硬さは 05Mg 合金の鋳肌面において約 81HV であったのに対して，
30Mg および 80Mg 合金では，約 97 ならびに 120HV となり，硬さが上昇する傾
向が示された。ピーク時効に達するまでの時間は中心と鋳肌では，同じであった。
いずれの Mg 含有量においても，473～773K で離型した金型鋳造材よりもダイカ
スト材の硬さは高く，ピークに達するまでの時間が短いことがわかった。Mg 含
有量増加に伴い，ピーク硬さは上昇し，ピークに達するまでの時間は短時間側へ
移行した。この傾向は，著者らが以前に金型鋳造材において得た傾向と同じであ
った 4-5)。以上の 3 合金を用いたダイカスト材の硬さ変化をまとめて比較したも
のを Fig.4-13 に示す。Mg 含有量が増加するにつれ，時効硬化量（鋳放し時の硬
さとピーク硬さの差）は増加している。これは，Mg 含有量の増加とともに第 3
章で示した 3 種類の析出物による析出強化の度合いが増すことによると考えられ
る。  
続いて，Fig.4-14 に 30Mg および 30MgMn 合金に 473K にて T5 熱処理した場
合の中心と鋳肌における硬さ変化を示す。中心および鋳肌共に，Mn 添加するこ
とにより，鋳放しから過時効に至るまでの全域において，およそ 4～7HV の硬さ
上昇が認められた。まず， Mn 添加による鋳放し時の硬さの増加の要因としては，
Fig.4-7 の FE-SEM 観察結果で示した六角板状のα -Fe 相（Al15(Fe,Mn)3Si2）の
新たな晶出による分散強化が考えられる。あわせて，Mn 添加により母相への固
溶度が増し，固溶強化が得られたことも要因であると考えられる。一方，時効硬
化量は，Mn 添加の有無による差はほぼ観られない。このことから，Mn は時効硬
化に寄与しないということが明らかとなった。  
以上の結果より，ダイカスト材は他の製法材に比べて凝固が著しく速い為に，
組織の微細化と固溶強化が得られ，また Mg 含有量増加に伴い，第 3 章で述べた
3 種類の析出物が増すことにより，析出強化による硬さの上昇もより顕著となる
ことが明らかとなった。  
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Fig.4-10 The age-hardening curves in 473K T5 heat treatment of the 
05Mg castings.  
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Fig.4-11 The age-hardening curves in 473K T5 heat treatment of the 
30Mg castings. 
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Fig.4-12 The age-hardening curves in 473K T5 heat treatment of the  
80Mg castings. 
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Fig.4-13 The age-hardening curves in 473K T5 heat treatment of the 
high-pressure die-castings.  
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Fig.4-14 The age-hardening curves in 473K T5 heat treatment of the 
30Mg and 30MgMn castings.  
87 
 
4.3.3 機械的性質に及ぼす微量添加元素の影響  
 
全ての合金における鋳放し材，T5 熱処理を施した亜時効材（473K, 0.96ks）
およびピーク時効材 (473K, 3.84ks)の機械的特性を Fig.4-15 に示す。図中には比
較として ADC12 合金の機械的性質 4-6)を示した。いずれの合金も従来の ADC12
合金と比較すると，高い延性が得られた。T5 処理を施すことにより，いずれの合
金においても，引張強さおよび 0.2%耐力は増加した。一方，伸びおよび衝撃値は，
引張強さおよび 0.2%耐力とは異なる傾向を示し，T5 材の値は鋳放し材よりも低
い値を示した。Mg 含有量の増加と共に，引張強さおよび 0.2%耐力は増加し，伸
びおよび衝撃値は低下した。また，Mn を添加することにより，鋳放し材，亜時
効材およびピーク時効材共に 0.2%耐力が増加し，伸びおよび衝撃値は幾分低下す
る傾向を示した。  
以上のような微量添加元素による機械的性質の変化の原因を明らかにする為
に，破面観察を行った。まず，Mg 含有量の違いについて検討する。05Mg，30Mg
および 80Mg 合金の亜時効材における引張試験後の破面を SEM により観察した。
その結果を Fig.4-16 に示す。破面に垂直な方向から低倍にて観察した場合におい
ては，いずれの合金においても大きな違いは観られなかった。そこで，図中の中
心部付近にて拡大観察した結果を Fig.4-17 に示す。いずれの合金の破面において
も延性破壊に特徴的なディンプル破面を示した。破面には共晶 Si 相で破断したと
考えられる部分と初晶α -Al 相内で破断したと考えられる部分とが観られた。第 2
章で示したように T5 処理を施した本研究の合金系の硬さ測定結果において，初
晶α -Al 相の硬さは上昇するものの，共晶相の硬さは変化しないということ明ら
かである。このことからも Mg 量増加に伴う T5 処理時の機械的性質は，初晶α -Al
相の析出強化の度合いにより変化すると考えられる。そこで，破面中の初晶α -Al
相の破断形態に着目して観る。Mg 含有量が最も少ない 05Mg 合金においては，
初晶α -Al 相の破面の形態は伸長しており，Mg 含有量が増加するに伴いそのよう
な部分が減少している。これは，Mg 含有量の増加に伴い，初晶α -Al 相内の析出
強化の度合いが増した為であると考えられ，このような初晶α -Al 相の強化が本
系合金の破断形態においては大きな影響を及ぼすと考えられる。  
続いて，破面直下の横断面にて亀裂の伝播経路を光顕観察し，その結果を
Fig.4-18 に示す。いずれの合金においても，亀裂は共晶近傍および初晶α -Al 相
内にて伝播したと考えられる。このうち，初晶α -Al 相内で破断した領域におい
て，初晶α相が伸長し延性破断したと考えられる部分を白矢印で，脆性破断した
と考えられる部分を赤矢印でそれぞれ図中に示す。前述の SEM 観察結果と同様
に，Mg 含有量の増加に伴い，初晶α -Al 相内での破断形態は変化していることが
分かる。すなわち，Mg 量が少ない場合は延性的な破断部位が多く，Mg 量が増加
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するにつれより脆性的な破断形態へと変化していた。これは，Mg 含有量の増加
に伴い，初晶α -Al 相内に固溶される Mg 量が増加するため，熱処理を施した場
合に，先の第 3 章で示したような微細な針状および粒状の析出物の析出量が増加
することにより，初晶α -Al 相内の析出強化の度合いが増すことが原因であると
考えられる。このような析出強化がなされていることにより，弾性限が向上し，
0.2%耐力が増加すると考えられる。しかしながら，析出物の量が多いことにより，
その周囲に転位が集積してできたボイドが連結しやすく，早期に破断が生じるた
め，このように初晶α -Al 相が伸長せずに破断が生じたと考えられる。以上のよ
うな析出強化に伴う初晶α -Al 相の強度上昇は，Fig.4-15 に示した引張試験結果
に示した差異の主因であると考えられる。  
続いて，Mn を添加した場合の機械的性質の変化について考える。Fig.4-19 に
Mn を添加した 30MgMn 合金の引張破面直下の横断面にて亀裂の伝播経路を光顕
観察した結果を示す。図中の赤丸で示した部分はα -Fe 相と思われる相を示す。
Mn を添加した 30MgMn 合金の破面においては，初晶α -Al 相内で延性破断が生
じた部分は同じ Mg 含有量の 30Mg 合金と類似していた。しかしながら，Mn 無
添加の場合と異なり，亀裂の進展経路上にα -Fe 相が認められる。また，α -Fe
相内部で割れが生じている部分も観られる。このことから，α -Fe 相は，界面が
剥離しやすいこと、および相自体が極めて脆弱であるといったことが特徴として
あげられ、このようなα -Fe 相の晶出により，延性や靱性の低下が生じたと考え
られる。  
以上の結果より，ボディ部材に要求される特性として，耐力が 120MPa～
140MPa 以上，および伸びが 6%以上であることから，Mg 含有量は 0.3%が適当
であると考えられる。また複雑形状の実部品の製造においては，金型への焼き付
き防止の為 Mn 添加が不可欠ではあるものの，延性および靱性を低下させる要因
となり得ることから，規格範囲内でできる限り下限に近づける必要があると結論
付けられる。この場合，すなわち Mg 含有量が 0.3%で Mn を添加した 30MgMn
合金の板状の実鋳物の亜時効材において，引張強さ約 315MPa， 0.2%耐力約
204MPa，伸び約 6.5%および衝撃値 6.9J/cm2 と高延性ダイカスト実鋳物として
十分な特性を発揮することが確認できた。  
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Fig.4-15  Mechanical properties of 05Mg, 30Mg, 80Mg and 30MgMn alloy. 
Those castings were held at room temperature for 172.8ks (AC) and artificial aged 
in such conditions as under-aged (UA, 0.96ks) and peak-aged (PA, 3.84ks) at 473K. 
In addition, mechanical property of ADC12 under as -cast condition is also shown4-6). 
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Fig.4-16  SEM fractographs of tensile tested specimen in under -aged alloys in 
low magnification. 
(a) 05Mg， (b) 30Mg and (c) 80Mg alloys.  
91 
 
 
 
 
  
Fig.4-17  SEM fractographs of tensile tested specimen in under -aged alloys in 
high magnification. 
(a) 05Mg， (b) 30Mg and (c) 80Mg alloys.  
The observation positions were the center of each specimen.  
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Fig.4-18  Propagation path of the cracking of tensile tested specimens in 
under-aged alloys,  
(a) 05Mg， (b) 30Mg and (c) 80Mg alloys.  
White and red arrows show the ductile and brittle fractured regions in 
primary α-Al phase, respectively. 
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Fig.4-19 Propagation path of the cracking of tensile tested specimens of 
30MgMn alloy in under-aged alloy.  
White and red arrows show the ductile and brittle fractured regions in 
primary α-Al phase, respectively. 
○  marks show the α -Fe（Al15(Fe,Mn)3Si2）  phases. 
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4．4 結言  
 
ダイカスト鋳造した Al-10%Si-Mg 系合金板状鋳物を用いて，第 2 章で得られ
た最適鋳造条件を適用することにより，鋳放し材および T5 処理材の組織および
機械的性質を調べると共に，微量添加元素である Mg および Mn が機械的性質に
及ぼす影響を検討した。  
(1) 近似式により算出した鋳物の冷却速度は，金型鋳造材が 21K/s であるのに対
して，ダイカスト鋳造材は肉厚中心で 140K/s，鋳肌最表層で約 5640K/s と極
めて速く，これに伴い，α -Al および共晶 Si 相等の組織は著しく微細化し硬
さが上昇していた。  
(2) 本研究で用いた 4 合金の凝固過程は以下の 3 種類に大別された。  
ⅰ )05Mg 合金  
デンドライト状 Al 相⇒共晶（Al+Si）相⇒微量の針状β -Fe 相＋π -Fe 相  
ⅱ）30Mg および 80Mg 合金  
デンドライト状 Al 相⇒共晶（Al+Si）相⇒微量の塊状 Mg2Si 相＋π -Fe 相  
ⅲ )30MgMn 合金  
板状α -Fe 相⇒デンドライト状 Al 相⇒微量のα -Fe 相⇒共晶（Al+Si）相  
⇒微量の塊状 Mg2Si 相＋α -Fe 相  
(3) Mg 含有量を 0.05%から 0.80%まで増加させることで，析出強化により T5 熱
処理時のピーク硬さは約 81HV から約 120HV まで上昇した。また Mn を添
加することで晶出する鉄系化合物であるα -Fe 相の分散強化により，更に硬
さが上昇することが明らかとなった。  
(4) Mg 含有量の増加と共に，引張強さおよび 0.2%耐力は増加し，伸びおよび衝
撃値は低下した。これは，初晶α -Al 相の時効による析出強化により，破断形
態が変化した為であると考えられた。また，Mn を添加することにより晶出
したα -Fe 相は，界面が剥離しやすく、相自体が極めて脆弱である為，延性
や靱性の低下を招くと考えられる。  
(5) ボディ部品の要求を満足するためには，Mg 含有量は 0.3%が適当であり，Mn
添加は製造上不可欠ではあるものの，高延性を得る為にはできる限り下限に
近づける必要があることを見出した。Mg 含有量が 0.3%で Mn を添加した
30MgMn 合金の板状の実鋳物の亜時効材において，引張強さ約 315MPa，
0.2%耐力約 204MPa，伸び約 6.5%および衝撃値 6.9J/cm2 と高延性ダイカス
ト実鋳物として十分な特性を発揮することが確認できた。  
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第 5 章 ダイカスト鋳造した Al-10%Si-Mg 系合金による大物実部品の
品質調査  
 
5．1 緒言  
 
第 4 章においては，鋳込み重量約 1.0kg の板状鋳物の機械的性質において，高
延性ダイカスト鋳物部品として十分な特性が得られることが確認できた。しかし
ながら，本研究で取り上げた高延性ダイカスト鋳物部品の適用が期待されるシャ
ーシおよびボディ部品は重量が 10kg を超えるような大型の部品となる為，部位
による機械的性質の変動が懸念される。そこで本章では，より量産品に近い大き
さおよび形状のダイカスト鋳物に対して，得られた知見および技術を適用し，高
延性ダイカスト鋳物部品の課題である機械的性質の変動が抑制できているか否か
の確認を行った。  
品質調査を行うダイカスト鋳物の選定を行うに当たり，今後の自動車分野の進
展を考慮した。今後の自動車分野では，ハイブリッドカー（HEV），電気自動車
（EV）ならびに燃料電池車（FCV）に代表される低燃費車のシェア拡大が必須と
される 5-1)。これら次世代の自動車においては，従来のエンジン車にはない新た
な構成部品がいくつか必要とされており，主要なものの一つとして各種コンバー
タ，インバータや電池等を保護する箱型形状の薄肉大型部品等が挙げられる。こ
れらの部品は冷却通路，放熱フィン，補強リブならびに取付けボス等が複数レイ
アウトされた複雑形状の場合が多い事から，より高品質かつ安価に製造するには
ダイカスト法が最適な製法の一つとされている 5-2)。そこで，HEV および FCV
向け箱型部品を用いて，本研究のダイカスト材の品質を確認することとした。最
適条件を適用して試作した大型部品（以下，箱型部品と略す）の全域において材
料特性を詳細に調査し，それらの変動の要因を組織ならびに健全性の観点から検
討した。  
併せて，2004 年より量産を行っている自動車用サスペンションメンバー部品
を模した部品の試作においても，本研究で得られた知見を適用し，同様に検証を
行った。  
 
5．2 実験方法  
 
5.2.1  HEV および FCV 向け箱型部品の試作  
 
箱型部品の目標組成は，Al-9%Si-0.3%Mg-0.4%Mn とした。組成分析結果を
Table5-1 に示す。Mg および Mn の添加量は第 4 章の小物部品での結果を元に選
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定し，Mg 量は強度と延性のバランスから 0.3%とし，Mn 量は金型との焼付きを
低減できかつ延性が確保できるように 0.4%とした。試作試験には，アーレステ
ィ・テクニカルセンター所有の大型ダイカスト設備を用いた。この設備は原材料
の供給，溶解，溶製，鋳造，離型剤塗布ならびに鋳物取り出しと水冷までの一連
の工程が全自動で実施できる。脱さいならびに脱ガス工程を具備した連続溶解炉
に目標組成に配合した各種インゴットを投入し，合金を溶製した。鋳造前の溶湯
のガス量は減圧凝固法 5-3)を用いて，また介在物量は K モールド法 5-4)を用いて問
題がないことを確認した上で実験に供した。  
試作材は Fig.5-1 に示すような形状の幅 800,高さ 500,深さ 200 および肉厚 2.5
～3.0mm で重量約 6.9kg の大型で薄肉の鋳物である。事前に流動解析あるいは鋳
物の外観品質を確認することにより，方案の最適化を行った。鋳造は型締め力
2250 トンのダイカストマシンで行い，鋳物の反ゲート側，操作側および反操作側
の 3 面をスライド中子を用いて鋳抜きした。本試作に先立ち予備試験を実施し，
第 2章で得られた最適鋳造条件を元に，鋳造条件を設定し，注湯温度 953～973K，
金型温度約 423～473K，ゲート速度 49m/s および鋳造圧力 45MPa とした。離型
剤は水溶性エマルジョンタイプを用いた。  
得られた鋳物は離型後水冷し，鋳放し時の特性については，その後 172.8ks 室
温放置したもの（以下，鋳放し材と略す）を，熱処理時の特性については，室温
放置後人工時効処理すなわち T5 処理を実施したものを，それぞれ調査した。試
料の切断あるいは試験片加工については室温放置中に実施した。Fig.5-2 に各調
査に使用した試験片採取部位を示す。詳細な調査手順については，次節に示す。  
 
5.2.1.1 時効硬化，引張および衝撃特性  
 
各評価部位より複数の試験片を切出し，鋳放しから室温で 172.8ks 放置後，
443K のオイルバスにて T5 処理を実施した。熱処理後，時効時間の異なる各試験
片の肉厚方向の断面を耐水ペーパおよびダイヤモンドペーストを用いてバフ研磨
し，鏡面に仕上げた。肉厚の中心部（以下，中心部と略す）ならびに鋳肌面より
0.2mm 内側（以下，鋳肌部と略す）にて，圧下荷重 1.96N，圧下時間 10s の条件
下でマイクロビッカース硬度計による硬さ測定を行ない，時効時間に伴う硬さ変
化を調査した。  
鋳放し材および 443K，7.2ks の亜時効処理したもの（以下，亜時効材と略す）
を用いて引張ならびに衝撃試験を実施した。試験片の形状は第 4 章の Fig.4-2 に
示したものと同形状である。いずれの試験片も鋳肌の両面を均等に切削加工し，
採取位置を肉厚の中心部となるようにした。また，仕上がりの板厚はそれぞれ部
位 A~N では 2.0mm，部位 O~Q では 2.5mm とした。引張試験はインストロン型
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引張試験機を用い，クロスヘッドスピード 1mm/min で行った。衝撃値は計装化
シャルピー衝撃試験機を用いて求めた。  
 
5.2.1.2 組織および破面観察  
 
鋳放し材にて前節の引張試験片を切出した位置近傍の残材にて肉厚方向の断
面の組織観察を行った。断面を耐水ペーパおよびダイヤモンドにてバフ研磨し，
鏡面に仕上げた。研磨面を希釈した村上液 5-5）を用いて腐食し，光学顕微鏡によ
り組織観察を行った。また，撮影した光学顕微鏡写真から，画像処理ソフトによ
り共晶部分の面積率測定を行った。  
光学顕微鏡および走査型電子顕微鏡（SEM）を用いて引張および衝撃試験後の
破面観察を行った。観察は，先ず SEM の低倍にて破面に垂直な方向から破面全
体を観察した。破断の起点近傍については，さらに高倍率にて詳細観察を行った。  
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Table 5-1 Chemical compositions of box -shaped component(mass%). 
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Fig.5-1 Schematic drawing  of box-shaped component. 
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Fig.5-2 Evaluation portions of box-shaped component. 
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5.2.2 自動車用サスペンションメンバー部品の量産品質評価  
 
本系合金および高真空ダイカスト法を適用して量産したサスペンションメン
バー部品を Fig.5-3 に示す。従来の鉄板プレス製のものと比較しても約 30%の軽
量化が図られた。この部品を模したテスト型にて作製した鋳物外観および試験片
採取位置を Fig.5-4 に示す。鋳物の概寸は 685×350×3t（平均）mm であり，重
量は約 4.8kg である。組成は緒言で述べた A365 相当であり，事前に予備試験を
実施し外観および品質を確認し，鋳造条件の最適化を行った。得られたダイカス
ト部品に対して第 4 章で得られた硬さの時効曲線を参考に決定した T5 処理を施
した。その後試験片を所定位置から切り出し，引張およびシャルピー衝撃試験を
行なった。  
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Fig.5-3 The example applied to mass production of suspension member.  
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Fig.5-4 Appearance and evaluation portion of prototype of suspension 
member. 
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5．3 実験結果および考察  
5.3.1 HEV および FCV 向け箱型部品の諸特性評価  
 
5.3.1.1 各部位における機械的性質  
 
前述の Fig.5-2 に示した合計 9 か所より試験片を採取し，鋳放し後に 443K に
て人工時効処理を施した場合の鋳肌部と中心部の時効硬化曲線を測定した。結果
を Fig.5-5 および 5-6 に示す。いずれの部位においても時効時間の増加に伴い，
硬さが上昇し，およそ 15.36～30.72ks でピークを迎え，緩やかに低下している。
また，鋳肌部の硬さは中心部よりも高い値を示しており，その差は 5～15HV と
部位ごとに幾分差異があった。しかしながら，すべての部位において，鋳肌部と
中心部との硬さの差は鋳放し時から過時効にわたる全領域において，ほぼ一定と
なることが明らかとなった。  
箱型部品の部位ごとの時効硬化特性の分布を明らかにすることを目的として，
各部位における鋳肌部および中心部の 0.24ks 時効材の硬さならびにピーク硬さ
を Fig.5-7 に，ここから算出した硬さの増加量（以下，ΔHV と略す）を Fig.5-8
にそれぞれ示す。先ず Fig.5-7 を見ると，時効初期の硬さが部位 C の中心部にお
いて約 69HV であり，他の部位と比較して低いものの，ピーク時効では約 93HV
が測定され，他の部位と同程度の硬さに上昇した。一方，部位 O の鋳肌部におい
ては，時効初期の硬さが約 93HV と他の部位と比較して高い値が示されたものの，
ピーク時効による硬さの上昇は少なく，他の部位と同等の約 107HV であった。
Fig.5-8 に示した結果からも明らかなように，これら 2 か所の時効初期の硬さと
ΔHV は他の部位と幾分異なった傾向を示したことから，その原因については，
更なる調査が必要である。硬さにおいては大型部品であるものの部位による変動
は少なく，ほぼ均一な硬さ分布となった。中心部においては，時効初期の硬さは
73～80HV，ピーク硬さは 92～97HV，また鋳肌部においては時効初期の硬さは
83～89HV，ピーク硬さは 100～109HV であった。  
ところで本系合金による高真空ダイカスト部品は，既に実部品として数多く実
車適用されており，その多くは T5 熱処理（鋳放し後亜時効処理）が施される。
Fig.5-7 および 5-8 で示したピーク時効材は実用の T5 熱処理と同等の処理であり，
この場合，鋳放し時の硬さの部位による変動が解消され，より均一な硬さ分布と
なることが本研究の結果から明らかとなった。  
鋳放し材ならびに亜時効材における各部位の引張および衝撃特性を Fig.5-9 に
示す。図中には ADC12 合金を用いた従来の普通ダイカスト部品の特性 5-6)を併せ
て示した。ここで，亜時効材の熱処理条件は Fig.5-5 および 5-6 に示した時効硬
化曲線より選定し，本系合金による実部品において材料強度と延性を兼備できる
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であろう亜時効条件，すなわち 443K で 7.2ks とした。鋳放し材においては，部
位 Aおよび Mの下限値を除く箱型部品のほとんどの領域で，引張強さが 280MPa，
0.2%耐力が 125MPa，伸びが 9%および衝撃値が 8J/cm2 以上の値が得られ，
Al-Si-Mg 系合金を用いた高真空ダイカスト法による大物実部品としては十分な
特性が得られた。これに亜時効処理を施すことにより，第 3 章で述べた通り，Mg
や Si を含む析出物による強化が更に付与される為，引張強さが 300MPa 以上と
なり，また 0.2%耐力は約 45MPa 上昇し約 170～190MPa となった。一方，伸び
は約 7～12%，衝撃値は約 6～9J/cm2 と幾分低下したものの，従来合金である
ADC12 を用いた普通ダイカスト法で作製した鋳物の特性と比較して，きわめて良
好な延性が示された。また，ボディ部材に要求される特性としては，耐力が
120MPa～140MPa 以上，および伸びが 6%以上であることから，これらを十分に
満足する特性が得られた。  
以上のように今回品質調査した箱型部品はほぼ全域において良好な機械的性
質をもつということが明らかとなったものの，以下に示す 2 つの課題が顕在化し
た。  
①   0.2%耐力の値は，微小ではあるものの部位に依存すると考えられる変動
が認められる  
②  ごく一部の微小領域，すなわち部位 A および M においてのみ伸びが 5%
程度と低いものが存在する  
続いて，上述①②の 2 項目について対策を施すべく，その要因を検討すること
とした。  
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Fig.5-5 The age-hardening curves in 443K T5 heat treatment of each 
portion.  
(a) A, (b) C, (c) E, (d) H, (e) I and (f) K 
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Fig.5-6 The age-hardening curves in 443K T5 heat treatment of each 
portion.  
(g) A, (h) O and (i) P 
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Fig.5-7  Hardness of 0.24ks-aged and peak-aged material in casting 
surface and center of castings of each portion.  
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Fig.5-8 ΔHV of each portion .  
ΔHV  is the deference between 0.24ks-hardness and peak-hardness. 
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Fig.5-9 Mechanical properties of as-cast and under-aged materials in 
each portion. 
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5.3.1.2 機械的性質に及ぼす組織ならびに健全性の影響  
 
前述の 0.2%耐力の変動を考慮するにあたり，各部位の断面組織を観察した結
果を Fig.5-10 および 5-11 に示す。第 2 章で得られた小物部品の結果と同様，鋳
物のいずれの部位においても両面の鋳肌側から発達した初期凝固相，中央部の最
終凝固部およびその間の共晶相が濃化した偏析帯とからなる 5 層組織が観察され
最適な鋳造条件が達成できたものと推察された。ただし，これらの層はその厚さ
および層の明瞭さにおいて，部位により幾分の違いが観られた。初期凝固相の厚
さの違いにより，箱型部品の断面組織は概ね下記の 3 グループに大別することが
できた。  
I. 反ゲート側壁面とその近傍（部位 A～C）  
：初期凝固相の厚さ約 200μm 
II. ゲート側壁面から中央面（部位 D～N）  
：初期凝固相の厚さ約 350μm 
III. 反操作側壁面（部位 O～Q）  
：初期凝固相の厚さ約 1000μm 
以上のような初期凝固相の厚さの違いは，キャビティ内への射出溶湯の充填状
態と鋳壁からの凝固を考慮すると，よく理解できる。すなわち，Ⅰの場合，反ゲ
ート側はキャビティ内に最初に流入した溶湯が充填のごく初期において，その空
隙を即座に充満させる為，凝固がきわめて速く，従って鋳壁からの初期凝固相の
生成は制限されることとなり，薄くなると考えられる。これに対して，Ⅱおよび
Ⅲの場合，部位が鋳物中央部からゲート側へと移動するにつれて，充填初期から
充填完了までの射出溶湯の通過量が多いことから，初期凝固領域の生成時間は相
対的に長くなり，その厚みもより増加すると推測される。  
このような初期凝固相の厚さの違いは，鋳物全体の溶質分布に影響を及ぼすと
考えられ，本研究の Al-9%Si-0.3%Mg-0.4%Mn 合金の場合，主溶質であり平衡分
配係数が１より小さい Si は正偏析を伴いながら，ミクロおよびマクロ領域での濃
度変動も少なからず生じると予測された。一例として反ゲート側壁面の部位 A お
よび中央面の部位 H のミクロ組織を Fig.5-12 (a)および (b)にそれぞれ示す。両部
位共にデンドライトが縮退したセル状のα -Al 相（白色部）の間隙に共晶 Si 相（黒
色部）が分散晶出しているものの，その晶出形状ならびに分散状態には少なから
ず差異が見受けられた。このことを検証する為に，各部位における共晶 Si 面積率
を画像処理により求め，これらと鋳放し材の 0.2%耐力との相関を算出した。この
結果を Fig.5-12(c)に示す。各部位をプロットするにあたり上述のⅠ～Ⅲグループ
に識別して，図中に示した。また，全プロットを見ると，共晶 Si 面積率の増加に
伴い，0.2%耐力が増加する傾向が認められた。このことから，箱型部品の各部位
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における 0.2%耐力の変動要因には，金属基複合材料における分散粒子の体積率増
加による複合強化のメカニズムが働いていると推察できる。しかしながら，0.2%
耐力の変動は 20MPa 以下であり，部品全体にて概ね均一な特性が得られている
と言える。  
部位 A および M において伸びが低値であった原因を検討する為，引張試験後
の試験片の破面を SEM の二次電子像にて詳細に観察した。その結果を Fig.5-13 
(a)および (b)に示す。先ず，反ゲート側壁面の部位 A おいては，Fig.5-13 (a)に示
すように破壊の起点近傍と推定される領域において健全な破断面とは明らかに異
なる不自然な凹凸（Fig.5-13(a)，上図の黄線四角内）が存在した。この部分を高
倍で観察した結果が Fig.5-13(a)の下図であり，微細な楕円および球状に露出した
セル状の初晶α -Al 相が多数存在した凝固途中の様相を呈していた。加えて，こ
れらの近傍に共晶が皆無であることから，破壊の起点となったこの空隙部の形成
時期は，共晶反応以前のより高温な領域における初晶α -Al 相の晶出途中である
と判断される。また，α -Al 相のセル形状をより詳細に観察すると，Fig.5-13(a)
の下図中に矢印で示したような微細な楕円形状で生成初期と思われるものが多数
存在した。このことから，空隙部の形成時期は初晶α -Al 相が晶出し始めるごく
初期の段階で生じたものであると考えられる為，凝固末期に生じる収縮巣あるい
は初晶α -Al ネットワークの形成とこれに続くその間隙の共晶流動半径の減少に
より初めて捕捉可能となる，いわゆるガス巻き込み巣等とは，その形成原因が明
らかに異なると言える。本報は高真空ダイカスト法を用いていることも加味する
と，この空隙の生成原因はほぼ真空化されたキャビティ内において乱流となった
凝固初期の溶湯に空隙が生じ，そのまま完全凝固に至ったものであると結論づけ
られる。次に，ゲート側壁面の部位 M においては，Fig.5-13(b)に示すように，酸
化膜と思われる異物の巻き込みがごくわずかに存在した。この存在が破壊の起点
となり，引張試験中におけるより早期の破断につながったと考えられる。  
以上で見られた鋳造欠陥の低減にはそれぞれ以下の対策が考えられる。先ず
Fig.5-13(a)の空隙の場合は，真空キャビティ内で溶湯が乱流化しない方案ならび
に射出条件の最適化である。また Fig.5-13(b)の異物の巻き込みの場合は，注湯前
後における溶湯の更なる清浄化が有効と考えられる。具体的には射出前の溶解保
持炉における脱酸および脱ガス効率の向上が有効であると考えられ，また注湯時
においては，射出スリーブ内への潤滑剤の塗布，断熱方法ならびに注湯方法等の
適正化が影響すると言える。  
  
113 
 
 
 
 
 
  
Fig.5-10  Macrostructure of  each portion in box-shaped component. 
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Fig.5-11 Macrostructure of  each port ion in box-shaped component. 
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Fig.5-12 Microstructure in center of castings in portion A and H and 
relationship between area fractions of eutectic Si and 0.2%P.S.  
 (a)Microstructure in portion A where is the wall surface on the inverse 
gate side. 
 (b)Microstructure in portion H where is the center.  
 (c)Relationship between area fractions of eutectic Si and 0.2%P.S.  
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Fig.5-12 Secondary electron images near the crack initiation point.  
(a) A and (b) M 
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5.3.2 自動車用サスペンションメンバー部品の量産品質の評価結果  
 
2004 年より量産を行っている自動車用サスペンションメンバーを模したテス
ト型に，第 2～4 章で得られた知見および技術を用いて，作製した鋳物の品質評
価を行った。機械的特性の測定結果を Fig.5-14 に示す。鋳放し材に比較すると
T5 処理材は引張強さおよび 0.2%耐力は上昇し，伸びおよび衝撃値が低下した。
T5 処理材の特性は，引張強さ約 260MPa，0.2%耐力約 140MPa，伸び約 9.5%お
よび衝撃値 6.5J/cm2 であり，高真空ダイカスト法による実部品としては比較的良
好な特性が測定され，実部品において従来以上の特性を発揮することが検証でき
たと言える。  
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Fig.5-14  Evaluation results of the mass production quality  of the 
suspension member part.  
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5．4 結言  
 
量産品に近い大物実部品の試作において，本研究で得られた知見および技術を
適用することにより，高延性ダイカスト部品の課題である機械的性質の変動を抑
制できているか否かの確認を行った。  
(1) 大型で薄肉の HEV および FCV 向け箱型部品の試作において，各部位の T5
処理後の機械的性質は，引張強さ 300MPa 以上，0.2%耐力約 170～190MPa，
伸び約 7～12%および衝撃値約 6～9J/cm2 であり，ほぼ全域において良好な
機械的性質をもつということが明らかとなった。  
(2) 約 20MPa 程度とごく微小ではあるものの，0.2%耐力の値において部位ごと
の変動が認められた。これはいずれの部位の断面においても，5 層組織が観
られたものの，層の厚さおよび明瞭さが部位により幾分異なり，共晶 Si の体
積率分布が変動していることが要因であると考えられた。このことより，鋳
造工程において，共晶 Si の体積率分布を検査することにより，鋳物の特性の
確認ができ得る。  
(3) ごく一部の領域で伸びの低下が観られた。反ゲート側壁面の部位 A において
は，空隙が原因であり，真空キャビティ内で溶湯が乱流化しない方案ならび
に射出条件の最適化により対策が可能である。また，ゲート側壁面の部位 M
においては，ごくわずかに存在した異物の巻き込みが原因であり，射出前の
溶解保持炉における脱酸および脱ガス効率の向上と注湯時の射出スリーブ内
への潤滑剤の塗布，断熱方法ならびに注湯方法等の適正化により対策が可能
である。  
(4) 大型実部品の全域にわたり，機械的性質の変動を抑制することが可能であり，
高延性ダイカスト部品としては従来以上の特性が得られた。このことより，
本研究で得られた凝固ならびに析出組織および機械的性質に関する知見の有
効性が検証できた。  
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第 6 章 結 論  
 
Al-10%Si-Mg 系合金を用いて高真空ダイカスト法により鋳造した高延性ダイ
カスト部品における課題である T5 処理後の機械的性質の変動を抑制し，高延性
な部品を安定してかつ安価に生産することを目的とし，高延性ダイカスト部品の
ダイカスト鋳造時の凝固組織形成メカニズムならびにその後の T5 処理に至るま
での析出状態を明らかにし，さらにそれらの組織が機械的性質に及ぼす影響を明
らかにした。各章で得られた結果を以下に要約する。  
第 2 章「Al-10%Si-Mg 系合金の凝固組織形成と時効硬化への影響」では，種々
の鋳造条件にて作製した鋳物の断面組織を観察し，本系合金をダイカスト鋳造し
た際の凝固組織形成メカニズムを明らかにし，最適な凝固組織状態と鋳造条件を
検討した。更に，鋳造時の凝固組織がその後の T5 処理時の時効硬化に及ぼす影
響について調査し，本製法によるダイカスト鋳物の最適な鋳造条件と凝固組織状
態を検討した。  
ダイカスト材の断面組織構造は，両側の鋳肌面に初期凝固相が生成し，次いで
共晶成分の多い薄い層（偏析帯）が両側に等しく形成後，肉厚中央部に初晶α -Al
相が比較的多く晶出した領域が 1 層凝固した 5 層組織となっており，できる限り
偏析帯の幅を狭くし，断面におけるマクロ組織をより均一にする必要があること
を明らかにした。ダイカスト材においては，5 層組織の形成は不可避であるもの
の，本研究で明らかにした凝固組織形成メカニズムに基づき，鋳造条件を制御す
ることにより，5 層組織の状態（各層の幅および境界の明瞭さ）を制御すること
が可能である。工業レベルで最適な鋳造条件として金型温度約 473～503K の場
合に注湯温度約 920～960K，鋳造圧力約 35～80MPa ならびにゲート速度約 15
～50m/s を見出した。このような凝固組織を持つダイカスト材に T5 処理を施し
た場合には，共晶相ではなく初晶α -Al 相の硬さのみが増加することを明らかに
した。  
第 3 章「Al-10%Si-Mg 系合金の析出組織形成と時効硬化挙動」では，ダイカ
ストおよび金型重力鋳造した Al-10%Si-0.3%Mg 系合金鋳物において，鋳放し材
および T5 処理材を TEM 観察することにより，鋳造から熱処理までの一連の製造
工程における本系合金の時効硬化挙動について比較検討した。  
鋳放し材においては，析出物は観察されなかった。また，T5 処理時に生じる
析出物は粗大な棒状，微細な針状および粒状の 3 種類であり，α -Al 相のセル内
と比較すると，共晶近傍では微細化し，かつ数密度が低下することを明らかにし
た。本系合金におけるほとんどの析出物は鋳放し時ではなく，その後の T5 処理
時に生じることを明らかにした。以上のように，本研究においては，本系合金を
用いてダイカストした鋳物を T5 処理した場合の析出過程および分布を初めて明
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らかにした。これにより，本系合金の熱処理制御と目指すべき析出組織の指針を
明らかにすることが可能となった。  
第 4 章「ダイカスト鋳造した Al-10%Si-Mg 系合金板状鋳物の組織ならびに機
械的性質と微量添加元素の影響」では，微量添加元素である Mg および Mn の含
有量が異なる Al-10%Si-Mg 系合金を用いて最適鋳造条件にてダイカスト鋳造し
た板状の実鋳物において，鋳放しならびに T5 処理した場合の組織および機械的
性質を調査した。  
微量添加元素の添加により，凝固過程が異なり，Mg 含有量が 0.05 から 0.3％
まで増加した場合は微量の塊状 Mg2Si 相が，Mn を添加した場合は鉄系化合物相
であるα -Fe（Al15(FeMn)3Si2）相が，それぞれ新たに晶出することを明らかにし
た。また，Mg 含有量の増加と共に，引張強さおよび 0.2%耐力は増加する一方，
伸びおよび衝撃値は低下することを明らかにした。Mn を添加することにより晶
出したα -Fe 相は，界面が剥離しやすく，相自体が極めて脆弱である為，延性や
靱性の低下を招くと考えられた。以上のことより，ボディ部品の要求を満足する
ためには，Mg 含有量は 0.3%が適当であり，さらに延性や靱性を向上させる為に
は， Mn の添加量を下限にする必要があることを見出した。一例として，
Al-10%Si-0.3%Mg-0.6%Mn 合金においてに亜時効処理を施した場合，引張強さ
約 315MPa，0.2%耐力約 204MPa，伸び約 6.5%および衝撃値 6.9J/cm2 と ADC12
合金を用いた普通ダイカスト鋳物と比較すると，良好な機械的性質が得られてお
り，高延性ダイカスト実鋳物として十分な特性を発揮することが確認できた。  
第 5 章「ダイカスト鋳造した Al-10%Si-Mg 系合金による大物実部品の品質検
証」では，量産品に近いダイカスト鋳物である大型で薄肉の HEV および FCV 向
け箱型部品の試作および自動車用サスペンションメンバーの量産において，本研
究で得られた知見および技術を適用し，組織ならびに機械的性質の調査を行い，
高延性ダイカスト部品の課題である機械的性質の変動を解決できているか否かの
確認を行った。  
亜時効処理した箱型部品の各部位における機械的性質は引張強さが 300MPa
以上，0.2%耐力が 170~190MPa，伸びが 7~12%および衝撃値が 6~9J/cm2 以上の
値が得られ，大型部品の全域にわたり，良好な機械的性質をもつということが明
らかとなった。いずれの部位の断面においても，5 層組織が観られ，鋳造工程に
おいて共晶 Si の体積率分布を検査することにより，鋳物の特性の確認ができ得る
ことを明らかにした。また，ごく一部の領域で伸びの低下が見られたものの，そ
の原因は空隙および酸化物の巻き込みが原因であり，方案ならびに射出条件の最
適化，射出前の溶湯の清浄化および注湯方法等の適正化により対策が可能である。
以上の結果より，大型実部品の全域にわたり，機械的性質の変動を抑制すること
が可能であり，高延性ダイカスト部品としては従来以上の特性が得られた。この
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ことより，本研究で得られた凝固ならびに析出組織および機械的性質に関する知
見の有効性が検証できた。  
以上のように，Al-10%Si-Mg 系合金を用いて高真空ダイカスト法により製造し
た高延性ダイカスト部品の T5 処理後の機械的性質を，従来よりも更に高品質か
つ安定に量産することを目的として本研究を行った。これまで技術的課題あるい
は未知であった本系合金をダイカストした場合の凝固組織状態と形成機構を明ら
かにすると共に，これらが T5 処理した鋳物の析出組織状態ならびに機械的性質
に及ぼす影響を明らかにした。これらの研究による高延性ダイカスト部品は，既
存のダイカスト部品と比較すると，鋳物部品の全域にわたり安定した高品質およ
び高延性を有しており，自動車分野における車両軽量化に十分寄与できるもので
ある。  
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